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Kolloidale Halbleiternanokristalle sind aufgrund ihrer vom Ultravioletten bis weit ins Inf-
rarote durchstimmbaren Emissionswellenlänge besonders interessante Nanostrukturen für 
zukünftige optoelektronische Bauelemente und werden daher zurzeit intensiv erforscht. 
Im Mittelpunkt der vorliegenden Arbeit steht die Untersuchung und Manipulation der 
Lichtemission von neuartigen, stäbchenförmigen Cadmiumselenid/Cadmiumsulfid 
(CdSe/CdS) Nanokristallen in einem Einzelpartikelfluoreszenzaufbau. Diese Nanokristalle 
bestehen aus einem sphärischen CdSe-Kern, an den ein CdS-Nanostäbchen monokristallin 
gewachsen wird. Dadurch entstehen räumlich asymmetrische Halbleiternanostäbchen mit 
einem Aspektverhältnis zwischen 1,6 und 4,0. Durch die Messung der strahlenden Rate 
konnte in dieser Arbeit gezeigt werden, dass das Elektron über das gesamte Nanostäbchen 
delokalisiert ist, wohingegen das Loch im CdSe-Kern lokalisiert ist. Daher kann man 
durch die Länge des Cadmiumsulfidstäbchens den Wellenfunktionsüberlapp direkt mani-
pulieren. 
Die Wellenfunktionen und damit die Emissionsenergien können neben der Geometrie ins-
besondere auch durch externe elektrische Felder kontrolliert werden. Da die Größe dieses 
so genannten „Starkeffekts in quantenbeschränkten Strukturen“ mit der räumlichen Aus-
dehnung der Nanostruktur zunimmt, konnte in den Nanostäbchen ein, verglichen zu 
sphärischen Nanokristallen, deutlich erhöhter Feldeffekt beobachtet werden. Experimente 
an einzelnen CdSe/CdS Nanostäbchen zeigen aber nicht nur eine Verschiebung der Emis-
sionsenergie um das 50-fache der Linienbreite, sondern zugleich eine feldinduzierte 
Abnahme der Emissionsintensität um eine Größenordnung. 
Die experimentellen Ergebnisse lassen sich hervorragend mit einem theoretischen Modell 
vergleichen. Dazu wurde das effektive Massenmodell um die Coulombwechselwirkung 
ergänzt und durch eine finite Elemente Methode für asymmetrische Geometrien erweitert. 
Damit ist es möglich, sowohl die strahlende Rate, die Starkverschiebung der Emissions-
energie wie auch die Intensitätsmodulation durch elektrische Felder qualitativ und quanti-
tativ vorherzusagen und den Starkeffekt in kolloidalen Nanokristallen durch ein quanten-
mechanisches Modell zu beschreiben. 
Die Emissionscharakteristik wird nicht nur durch externe Felder, sondern auch durch 
Fluktuationen lokaler Felder beeinflusst, welche durch diffundierende Oberflächenla-
dungen entstehen. Diese lokalen Feldveränderungen induzieren ebenfalls eine Starkver-
schiebung und führen zu einer zeitlichen Variation der Emissionsenergie. Durch die elon-
gierte Form der Nanostäbchen ist es erstmals gelungen, bei kolloidalen Nanokristallen die 
Bewegung von Oberflächenladungen auf der Nanometerskala zu beobachten. In dieser 
Arbeit wird gezeigt, dass man dabei zwischen einer zufälligen Bewegung der Oberflä-
chenladungen um den Ladungsschwerpunkt und der Verschiebung des Ladungsträger-










Der Wettstreit um die zunehmende Miniaturisierung von Strukturen in Forschung und 
Technologie hat den Bereich der Nanometerskala erreicht und den Nanowissenschaften zu 
anhaltender Beachtung verholfen, dabei werden insbesondere die optischen Eigenschaften 
von quantenmechanischen Prinzipien dominiert[1-22]. Weiterentwicklungen in der Materi-
alverarbeitung, kombiniert mit Fortschritten in der Probencharakterisierung, eröffnen 
völlig neue Möglichkeiten der Kontrolle und Manipulation auf der Nanometerskala und 
machen die interdisziplinären Nanowissenschaften zu einem Wegbereiter zukünftiger 
Technologien[23]. 
 
Ein großer Bereich der Nanowissenschaften beschäftigt sich mit der Kontrolle und Mani-
pulation von optischen Eigenschaften nanostrukturierter Objekte. Dies ist insbesondere im 
Hinblick auf zukünftige Technologien im Bereich der Telekommunikation von großem 
Interesse, da dort neben dem Datentransport auch die elektronische Datenverarbeitung 
durch schnelle optische Elemente ersetzt werden soll. Analog zu makroskopischen optisch 
aktiven Elementen, werden auch Strukturen im Nanometerbereich von halbleitenden 
Materialien dominiert. Der Vorteil dieser Materialklasse liegt darin, dass die Energien der 
Anregungsniveaus im Bereich der Photonenergien der optischen Telekommunikation 
liegen können. Diese Anregungsniveaus erlauben es, Photonen in elektrische Impulse 
bzw. umgekehrt elektrische Anregungen in Photonen umzuwandeln. 
Reduziert man in makroskopischen Halbleitern die Bewegung der Ladungsträger auf den 
Nanometerbereich, so kann man nicht nur durch die Wahl des Halbleitermaterials und 
somit der Bandlücke, sondern auch über die Quantisierungsenergie die optischen Anre-
gungen kontrollieren. Die Zustandsdichte nimmt dabei von einer kontinuierlichen Vertei-
lung für makroskopische Systeme zu diskreten Linien bei 0-dimensionalen Strukturen hin 
ab. Räumlich stark beschränkte Systeme vereinen damit atomartige scharfe Energieni-
veaus mit einer Skalierbarkeit der Energiezustände. Der zusätzliche Freiheitsgrad der 
räumlichen Beschränkung hat insbesondere die Forschung an Quantenpunkten zu einem 
sich schnell entwickelnden Teilgebiet der Nanowissenschaften gemacht und bereits kom-
merzielle Anwendungen hervorgebracht[24,25]. 
 
Bei Quantenpunkten kann man zwei Arten unterscheiden: epitaktisch gewachsene Quan-
tenpunkte und kolloidal gewachsene Nanokristalle. In dieser Arbeit werden kolloidale 
Nanokristalle untersucht. Im Gegensatz zu epitaktischen Quantenpunkten, welche in eine 
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kristalline Umgebung eingebettet sind, haben letztere den Vorteil, dass sie in Lösung vor-
liegen, was eine einfache Prozessierung ermöglicht. Durch eine sehr variable Oberflä-
chenchemie ist eine nahezu beliebige Funktionalisierung möglich, die ein Ausgangspunkt 
für Hybridsysteme, wie zum Beispiel Lichtsammelkomplexe[26,27], sein kann. Kolloidale 
Nanokristalle werden auch als Markierungen in der Zell- und Molekularbiologie einge-
setzt[15,28]. Verglichen mit Farbstoffen haben sie einen hohen Absorptionskoeffizienten 
und eine höhere Stabilität gegen photoninduziertes Bleichen. 
Eine große Auswahl an Halbleitermaterialien und die nahezu freie Wahl über die Größe 
der Struktur ermöglichen es heute, Nanokristalle herzustellen, die, angefangen vom Ultra-
violetten bis hin zu Wellenlängen im Infrarot, optisch aktiv sind. Diese weite Skalier-
barkeit der Anregungsenergie macht die kolloidalen Nanokristalle auch für aktive optische 
Bauelemente wie zum Beispiel Laser[29] interessant. 
 
In dieser Arbeit liegt der Schwerpunkt auf der Manipulation und Untersuchung der opti-
schen Eigenschaften von neuartigen kolloidalen Halbleiternanokristallen[30]. In diesen 
Nanokristallen werden durch die Verwendung von zwei unterschiedlichen Halbleitermate-
rialien ein asymmetrisches Bandschema und eine asymmetrische Geometrie gezielt kom-
biniert. Es kann gezeigt werden, dass diese Kombination erstmals die unabhängige Kon-
trolle der Ladungsverteilung von Elektron und Loch innerhalb eines Nanokristalls auf der 
Nanometerskala erlaubt. Darüber hinaus zeigen Experimente an einzelnen Nanokristallen, 
dass die Emissionseigenschaften dieser Nanostäbchen durch elektrische Felder kontrolliert 
und manipuliert werden können. Die asymmetrische Form ermöglicht erstmals experi-
mentell den Einfluss der Geometrie und der Orientierung von kolloidalen Nanokristallen 
auf die Starkverschiebung zu untersuchen. Es kann gezeigt werden, dass die Nanostäbchen 
für Felder entlang ihrer Längsachse eine im Vergleich zu runden Nanokristallen vergrö-
ßerte Starkverschiebung aufweisen. Es werden Verschiebungen der Wellenlänge um das 
bis zu 50-fache der Linienbreite beobachtet. Da durch die elektrischen Felder sowohl die 
Emissionsenergie wie auch die Emissionsintensität über einen weiten Bereich kontrolliert 
werden kann, eignen sich diese neuartigen Nanokristalle als elektrooptische Modulatoren 
und Schalter. 
Die Experimente zeigen zudem eine qualitative und quantitative Übereinstimmung mit 
einem erweiterten effektiven Massenmodell, welches um die Coulombwechselwirkung 
ergänzt wurde und durch eine finite Elemente Methode auf komplexe Geometrien erwei-
tert wurde. 
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Aufgrund des asymmetrischen Aufbaus und der damit verbundenen asymmetrischen Ver-
teilung der Wellenfunktionen innerhalb des Nanokristalls kann in diesem Materialsystem 
auch erstmals die Bewegung von Oberflächenladungen, welche in einer spektralen Diffu-
sion resultiert, auf der Nanometerskala verfolgt werden. Die Abhängigkeit der spektralen 
Diffusion von lokalen elektrischen Feldern macht diese Nanostäbchen zu Feldstärkesenso-
ren für die direkte Umgebung der Nanokristalle. 
 
Es zeigt sich, dass man auch in kolloidalen Nanokristallen, die aufgrund ihrer nasschemi-
schen Synthese einen deutlich höheren Grad an Unordnung als epitaktisch aus der Gas-
phase gewachsene oder lithographisch definierte Nanostrukturen haben, ebenfalls die 
fundamentalen Eigenschaften der Quantenmechanik beobachten und verstehen kann und 
die optischen Eigenschaften solcher Systeme gezielt manipulieren kann. 
 
Die Arbeit ist folgendermaßen gegliedert: in Kapitel 2 werden die grundlegenden Eigen-
schaften von Halbleiternanokristallen diskutiert. Nach einem Überblick über die Kristall-
struktur werden die optischen Eigenschaften erläutert. Das effektive Massenmodell wird 
mittels finiter Elemente Methoden auf komplexe Geometrien wie Nanostäbchen erweitert. 
Für eine genaue Betrachtung befindet sich im Anhang eine Erweiterung dieses Modells 
unter Berücksichtigung der Coulombwechselwirkung innerhalb des Nanokristalls. Den 
Abschluss des Kapitels bildet eine Diskussion des Starkeffekts in quantenbeschränkten 
Halbleiterstrukturen. Die experimentellen Methoden zur Bestimmung der optischen 
Eigenschaften werden in Kapitel 3 erläutert. Einen Schwerpunkt bildet dabei die Einzel-
partikelfluoreszenzspektroskopie. Durch sie werden Eigenschaften wie die Linienbreite, 
die zeitliche Variation der Intensität („Blinking“) und die spektrale Diffusion von einzel-
nen Nanokristallen erst beobachtbar. 
Das anschließende 1. Kapitel gibt einen Überblick über die Emissionseigenschaften 
einzelner Nanokristalle. In der Spektroskopie einzelner Nanokristalle wird neben spekt-
ralen Eigenschaften, wie Phononbanden von optischen und diskreten akustischen Phono-
nen, auch eine zeitliche und energetische Fluktuation der Emissionsenergie und Linien-
breite beobachtet. Die diesen Fluoreszenzeigenschaften zugrunde liegenden Mechanismen 
werden im Rahmen von Ladungen im, beziehungsweise in der direkten Umgebung des 
Nanokristalls diskutiert. 
 
Kapitel 5 diskutiert die Manipulation der elektronischen Wellenfunktion der Ladungsträ-
ger innerhalb der Nanostäbchen. Dabei wird zunächst der Einfluss der Geometrie auf die 
Wellenfunktionsverteilung untersucht. Die Bestimmung der strahlenden und nichtstrah
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lenden Raten aus der Messung der Fluoreszenzlebensdauer und der Quanteneffizienz für 
verschiedene Aspektverhältnisse erlaubt einen direkten Vergleich zwischen Theorie und 
Experiment. Im zweiten Teil des Kapitels wird die Wirkung von externen elektrischen 
Feldern auf die Wellenfunktion von einzelnen Nanostäbchen untersucht. Neben dem 
Einfluss der Orientierung zwischen Nanostäbchen und dem elektrischen Feldvektor wird 
die Abhängigkeit der Emissionsenergie, der Linienbreite und der strahlenden Rate bzw. 
der Quanteneffizienz vom externen Feld diskutiert. Den Abschluss dieses Kapitels bildet 
eine statistische Analyse der Feldabhängigkeit einzelner Nanostäbchen. 
 
Neben externen Feldern spielen auch interne elektrische Felder, die von Oberflächen-
ladungen her resultieren, bei Nanokristallen eine große Rolle. In Kapitel 6 wird der Ein-
fluss der Bewegung von Oberflächenladungen auf die spektrale Dynamik diskutiert. 
Aufgrund der räumlichen Asymmetrie der Nanokristalle kann erstmals die Bewegung von 
Oberflächenladungen auf der Nanometerskala direkt in der spektralen Diffusion der 
Emissionsenergie beobachtet werden. Die Temperatur- und Anregedichteabhängigkeit 
dieser Bewegung wird diskutiert und ein mikroskopisches Modell entwickelt. 
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2 Kolloidale Halbleiternanokristalle 
 
In dieser Arbeit werden die optischen Eigenschaften von Halbleiternanokristallen unter-
sucht und manipuliert. Ausgangspunkt der Untersuchungen sind neuartige Nanostäbchen, 
die eine heterogene Kristallstruktur aus zwei Halbleitermaterialien besitzen.  
Um die Eigenschaften dieses neuen Systems zu verstehen, wird in diesem Kapitel daher 
zuerst anhand des makroskopischen Halbleiters die Kristallstruktur dieser Materialien 
erläutert. Anschließend wird die Synthese und Struktur von kolloidal gewachsenen 
Halbleiternanokristallen diskutiert. Dabei zeigt sich, dass die hexagonale Prismenstruktur, 
in denen die wurtziten Nanokristalle wachsen, ganz wesentlich von Oberflächenenergien 
und chemischer Reaktionskinetik an den Kristallfacetten beeinflusst wird. Dies ermöglicht 
das asymmetrische Wachstum der hier untersuchten Nanostäbchen. 
Aus den Strukturgrößen im Nanometerbereich ergeben sich fundamentale Änderungen der 
elektronischen Zustände und damit der optischen Eigenschaften. Die starke räumliche 
Beschränkung der Ladungsträger resultiert in atomartigen Energieniveaus, welche die Ab-
sorption und Emissionseigenschaften dominieren. Im zweiten Teil dieses Kapitels wird die 
Quantisierung dieser elektronischen Zustände in Nanokristallen ausgehend vom effektiven 
Massenmodell diskutiert. Den Abschluss bildet eine Diskussion des Starkeffekts in quan-
tenbeschränkten Halbleiterstrukturen (engl. Quantum Confined Stark Effect, QCSE), bei 
dem elektrische Felder aufgrund der räumlichen Beschränkung der Ladungsträger zu einer 
ausgeprägten Verschiebung der Exzitonenergie führen. Dies bildet den Ausgangspunkt für 
die spätere Untersuchung der Feldeffekte in den neuartigen Nanostäbchen. 
 
2.1 Strukturelle Eigenschaften 
2.1.1 Makroskopischer Halbleiterkristall 
Die Kristalle, die im Rahmen dieser Arbeit untersucht werden, bestehen aus Cadmium-
selenid (CdSe) und Cadmiumsulfid (CdS). Beide Materialien gehören zur Klasse der 
Halbleiter. Generell unterscheidet man zwischen klassischen Leitern, Halbleitern und Iso-
latoren anhand der Bandstruktur und der Energielücke zwischen dem höchsten besetzten 
Energieband (Valenzband) und dem niedrigsten Unbesetzten (Leitungsband). Im voll-
besetzten Valenzband können die Elektronen unter Anlegen eines elektrischen Feldes 
keinen Strom transportieren, da alle vorhandenen Energiezustände auch besetzt sind. Gibt 
es jedoch keine Energielücke (Bandlücke Eg) zum Leitungsband, bzw. überschneiden sich 
beide Bänder energetisch, so kann Ladungstransport durch die freien Zustände im Lei-
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tungsband erfolgen. In diesem Fall spricht man von 
einem Metall. Bei Isolatoren verhindert eine große 
Bandlücke die Anregung von Ladungsträgern vom 
Valenzband in die freien Leitungsbandzustände 
(z. B. Diamant: Eg = 5,4 eV), so dass kein Strom-
transport möglich ist. Bei halbleitenden Materialien 
dagegen ist die Bandlücke in einer Größenordnung, 
bei der durch die thermische Anregung bei Raum-
temperatur Elektronen in die Leitungsbandzustände 
gehoben werden. Diese und die entsprechenden 
Fehlstellen (Löcher) im Valenzband tragen zum 
Stromtransport bei. Typischerweise haben Halbleiter 
ihre Bandlücken im Elektronvoltbereich, also bei 
einer Energie in der gleichen Größenordnung wie 
Photonen des sichtbaren Lichts. Daher sind sie besonders interessant für optoelektronische 
Anwendungen. Einerseits lassen sich durch optische Anregungen Ladungsträgerpaare 
erzeugen, auf der anderen Seite rekombinieren Ladungsträgerpaare unter Emission eines 
Photons. Die Möglichkeit aus Halbleitermaterialen durch Strukturierung hochintegrierte 
Schaltelemente zu bauen, hat zu einem Siegeszug der Halbleiterelektronik und zu einem 
anhaltenden Interesse an den grundlegenden Eigenschaften dieser Materialklasse geführt. 
Tabelle 2.1 listet die Bandlücken typischer Halbleitermaterialien auf. Sowohl bei CdSe, 
als auch bei CdS handelt es sich um II-VI Halbleiter, also Verbindungen eines 
Übergangmetalls der Nebengruppe II B mit einem Chalcogen der Hauptgruppe VI. Die 
Bandlücke beträgt 1,84 eV bzw. 2,6 eV. 
 
Kristallstruktur 
Ausschlaggebend für die Kristallstruktur und damit auch für die Form der später betrach-
teten Nanokristalle sind zum einen die Atom- bzw. Ionenradien und zum anderen der 
Bindungscharakter. 
Der Bindungscharakter wechselt, ausgehend von einer homöopolaren Bindung in der 
IV. Hauptgruppe wie z. B. bei Silizium- oder Germanium-Kristallen, in eine ionische 
Kristallbindung bei Verbindungen zwischen der I. und VII. Hauptgruppe, wie z. B. Natri-
umchlorid. Dabei wird auch das Verhältnis der Atom- bzw. Ionenradien zur ionischen 
Bindung hin größer. Bei einer rein ionischen Bindung erwartet man aufgrund des Größen-
unterschieds in den Ionenradien eine dichteste Kugelpackung der Anionen, in deren Zwi-












* indirekter Halbleiter 
Material Bandlücke (eV) 
Ge*  0,744 
Si*  1,17 
GaAs  1,518 
CdTe  1,60 
CdSe  1,84 
CdS  2,583 
AgBr*  2,684 
CuCl  3,395 
ZnS  3,6 
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(rKation/rAnion) von 0,41 sitzen die Kationen in der Tetraederlücke, für größere Verhältnisse 
sitzen sie in den größeren Oktaederlücken[31]. 
Für CdSe und CdS liegt jedoch, obwohl die Ionenradienverhältnisse mit 0,50 bzw. 0,54 
deutlich größer als 0,41 sind, noch die tetraedrische Koordination der Kationen vor. Diese 
Bevorzugung einer räumlichen Orientierung beruht auf dem dominierenden kovalenten 
Bindungscharakter dieser Halbleiterkristalle. Aus der Elektronegativität der Bin-
dungspartner kann der kovalente Bindungsanteil bei CdSe- und CdS-Kristallen auf etwa 
80 % abgeschätzt werden, wobei der kovalente Anteil bei CdS etwas größer ist als bei 
CdSe[32]. 
Makroskopische CdSe- und CdS-Kristalle treten in drei Strukturen auf: hexagonales 
Wurtzit-, kubisches Zinkblende- und kubisches Natriumchloridgitter. Die Natriumchlorid-
struktur entsteht erst unter hohem Druck. Dort wird zwar die höchste Dichte erreicht, aber 
diese Koordination der Ionen steht dem kovalenten Bindungscharakter entgegen. Die 
kubische Zinkblendestruktur wird durch den ionischen Bindungsanteil bevorzugt, wohin-
gegen die wurtzite Struktur für eine kovalente Bindung energetisch am günstigsten ist. 
Daraus ergibt sich für CdS im Vergleich zu CdSe eine höhere Tendenz zur Zinkblende-
struktur. Bei den später betrachteten Nanokristallen kann die Kristallstruktur zusätzlich 
durch die Syntheseparameter beeinflusst werden. Da die in dieser Arbeit untersuchten 
Nanokristalle ausschließlich eine wurtzite Struktur haben, wird diese im Folgenden am 
Beispiel von CdSe diskutiert. 
 
Wurtzite Kristallstruktur 
Das Anionengitter besteht aus hexagonal 
gepackten Se2--Schichten in einer einfa-
chen ABAB-Abfolge. Es entstehen zwei 
Tetraederlücken pro Anion, von denen 
die Hälfte mit Cd2+-Kationen besetzt ist. 
Damit ergibt sich sowohl für die Anio-
nen, wie auch für die Kationen eine 
Koordinationszahl von 4 mit den Bin-
dungspartnern in tetraedrischer Anord-
nung. Abb. 2.1 zeigt die rhomboedrische 
Einheitszelle und die aus drei solcher 
Zellen zusammengesetzte hexagonale 
Elementarzelle. Betrachtet man die rhom-










Abb. 2.1: Rhomboedrische Einheitszelle von 
wurtzitem CdSe (mit beteiligten Atomen, gelb 
entspricht Se2- und blau Cd2+). Drei solcher 
Zellen zusammen ergeben die hexagonale Ein-
heitszeile (grüne Gitterstruktur). 
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Innenwinkeln von 60° bzw. 120°, so ergibt sich für die rautenförmige Grundfläche eine 
Kantenlänge von a = b = 4,3 Å und für die Höhe der Elementarzelle eine Länge von 
c = 7,0 Å. Entlang der c-Achse zeigt sich eine bevorzugte Orientierung, in deren Richtung 
die Cadmium- und Selenatome in direkter Reihenfolge übereinander sitzen. Diese eklipti-
sche Konfiguration der Cd2+- und Se2--Ionen begünstigt eine zusätzliche Coulombanzie-
hung zwischen den gegenüberliegenden, entgegengesetzt geladenen Ionen und damit eine 
zusätzliche Stabilisierung dieser Konfiguration[11]. Als Folge dieser Anziehung werden die 
in Abb. 2.1 senkrecht stehenden Cd-Se-Bindungen etwas verkürzt (2,58 Å, im Vergleich 
zu kubischen CdSe mit 2,62 Å). Dies bedeutet jedoch keine generelle Stauchung des 
Kristalls, sondern resultiert in einer Verschiebung des Kationenuntergitters in Richtung 
der anziehenden Kraft, was letztendlich für die Verkürzung der Bindung verantwortlich 
ist. 
 
2.1.2 Halbleiter Nanokristall 
Geht man vom makroskopischen Kristall zum Nanokristall über, so besteht die größte 
Herausforderung in der kontrollierten Herstellung von nanometergroßen Strukturen. Prin-
zipiell werden dabei zwei Ansätze verfolgt: beim so genannten „Top-Down Ansatz“ wer-
den makroskopische Objekte zum Beispiel durch Elektronenstrahllithographie bis in den 
Nanometerbereich strukturiert. Damit lassen sich z. B. Elektroden für die räumliche Be-
schränkung von Ladungsträgern auf der Nanometerskala erzeugen[33-35]. Der „Top-Down 
Ansatz“ soll hier nicht weiter diskutiert werden, da die hier verwendeten Nanokristalle mit 
dem zweiten Ansatz, dem „Bottom-Up Ansatz“ hergestellt wurden.  
Dabei beginnt man mit elementaren Bausteinen und setzt diese meist durch selbstorgani-
sierte Wachstumsprozesse zu nanometergroßen Objekten zusammen. Für die Herstellung 
von Nanokristallen haben sich dabei zwei Prozesse etabliert. Bei den so genannten epitak-
tisch gewachsenen Quantenpunkten nutzt man Verspannung im Kristallgitter zwischen 
unterschiedlichen Materialien. In dieser Arbeit werden kolloidale Nanokristalle unter-
sucht, welche in einer chemischen Synthese hergestellt wurden. Nach einer kurzen 
Diskussion von epitaktischen Quantenpunkten wird im Folgenden daher ausführlicher auf 
die Synthese und Struktur von kolloidalen Nanokristallen eingegangen. 
 
Epitaktisch gewachsene Quantenpunkte 
Normalerweise versucht man in der Epitaxie Materialien aufeinander abzuscheiden, deren 
Gitterstrukturen miteinander kompatibel sind, um Fehlstellen und Spannungen zu ver-
meiden. Induziert man jedoch mit Absicht eine solche Verspannung z. B. durch das 
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Wachstum von InGaAs auf einem Substrat wie GaAs (die Gitterkonstanten unterscheiden 
sich um 4,5 %), so wird die Verspannung nach dem Wachstum von wenigen Monolagen 
InGaAs unter Bildung lokaler InGaAs Inseln minimiert. Bedeckt man diese Inseln an-
schließend wieder mit GaAs, so hat sich aufgrund der unterschiedlichen Bandlücken der 
beiden Materialien ein Quantenpunkt gebildet. Ein wesentlicher Vorteil dieser Herstellung 
besteht in der sehr gut definierten monokristallinen Struktur sowohl der Quantenpunkte, 
als auch der einbettenden Matrix. Da bei Quantenpunkten ein großer Anteil der Atome an 
der Oberfläche sitzt, ist eine Kontrolle der Oberfläche als Schnittstelle zur Umgebung von 
großer Bedeutung. Epitaktische Quantenpunkte sind aufgrund der monokristallinen Um-
gebung daher sehr stabile Emitter. Man kann Feinstrukturen und Energieaufspaltungen in 
Feldern detailliert untersuchen[36,37]. 
Aufgrund des Herstellungsprozesses aus verspannten Monolagen ist der typische Abstand 
zwischen einzelnen Quantenpunkten etwa 30 nm bis 200 nm. Um einzelne Quantenpunkte 
zu untersuchen, muss man sich daher spezieller Techniken, wie z. B. nachträgliches 
Aufbringen von Masken zur räumlichen Selektion von kleinen Teilensemblen, bedienen. 
Da ein Herauslösen dieser Nanostrukturen nicht möglich ist, können diese Quantenpunkte 




Die in dieser Arbeit untersuchten Nanokristalle wurden durch eine nasschemische 
Partikelsynthese hergestellt. Da die Nanokristalle anschließend in gelöster Form vorliegen, 
können sie sehr einfach chemisch modifiziert werden. In Abb. 2.2 sieht man die typischen 
Schritte für die Synthese von CdSe Nanokristallen[30]. Die Synthese kann in eine 
Nuklidbildung und das anschließende Wachstum der Nuklide unterteilt werden.  
Zuerst werden in eine etwa 300°C - 360°C heiße Lösung aus Trioctylphosphinoxid 
(TOPO) und Hexadecylamin (HDA), die gleichzeitig als Lösungsmittel und Stabilisatoren 
dienen, die Vorkomponenten (engl. precursors) aus Cadmiumdimethyl (Cd(CH3)2) und 
Trioctylphoshinselen (TOP-Se) mit einer Temperatur von etwa 20°C injiziert. Dabei 
bilden sich (Cd2+, Se2-)3 Monomere und aus diesen wiederum Kristallisationskeime. Die 
zugesetzte Lösungsmenge reicht zudem aus, die Temperatur so weit zu senken, dass nach 
einer kurzen Zeit keine weitere Nuklidbildung mehr stattfindet. Damit ist die erste Stufe 
der Synthese abgeschlossen. 
Anschließend lässt man die Keime bei einer konstanten niedrigeren Temperatur (280°C – 
300°C) solange wachsen, bis der gewünschte Kristalldurchmesser erreicht ist. Dabei las-
sen sich zwei Wachstumsmechanismen unterscheiden. Bei hohen Temperaturen und ho-
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hen Monomerkonzentrationen wird das Wachstum durch die Reaktionsgeschwindigkeit an 
der Oberfläche beschränkt. Daher spricht man von einem kinetischen Kristallwachstum. 
Mit abnehmender Monomerkonzentration und Temperatur dominiert dagegen das thermo-
dynamische Wachstum, welches von einer Minimierung der Oberflächenenergie geprägt 
ist. Ein typisches Beispiel hierfür ist die Ostwaldreifung[38,39]. Bei dieser wachsen mit der 
Zeit die großen Nanokristalle auf Kosten der kleineren, da aus Gründen der Oberflächen-
energie größere Kristalle thermodynamisch stabiler sind. Durch Ostwaldreifung werden 
auch energetisch ungünstigen Grenzflächen, Ecken und Kanten minimiert. 
Rasches Abkühlen beendet den Wachstumsvorgang und führt zu CdSe Nanokristallen, 
deren Oberfläche mit TOP/TOPO/HDA Molekülen bedeckt ist. 
 
Um ein kontrolliertes Kristallwachstum zu gewährleisten, ist die Verwendung von geeig-
neten Lösungsmitteln und Oberflächenstabilisatoren, welche eine Agglomeration der 
Kristalle verhindern, von entscheidender Bedeutung[40]. Die Variation der Ausgangs-
materialen, Lösungsmittel, Oberflächenliganden und weiterer Syntheseparameter ermög-

















Abb. 2.2: Schema einer zweistufigen Nanokristallsynthese. Nach Injektion der Ausgangssubstanzen findet 
zuerst bei hohen Temperaturen eine Nuklidbildung statt. Anschließend wachsen die Nanokristalle bei nied-
rigerer Temperatur. Die Synthese wird in einer inerten Argon-Atmosphäre und unter aktiver Temperaturkon-
trolle (TK) durchgeführt. 
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Kristallstruktur und Oberflächefacetten von wurtziten Nanokristallen 
CdSe-Nanokristalle wachsen bevorzugt in einem hexagonalen Prisma (siehe Abb. 2.3)[41]. 
Die Ausbildung der Oberflächenfacetten wird dabei auf der einen Seite durch die Oberflä-
chenenergien und auf der anderen Seite durch die chemische Reaktivität der unterschied-
lichen Facetten kontrolliert. 
Die Oberflächenenergie ergibt sich zum einen aus den ungesättigten Valenzen pro Fläche 
und zum anderen aus der Oberflächenladung. Auf der )001( - und )100( -Netzebene 
(Ober- und Unterseite) ist die Dichte an freien Valenzen am geringsten. Anderseits schlie-
ßen diese beiden Ebenen jedoch entweder nur mit Cadmium- oder Selenatomen ab und 
sind dementsprechend elektrisch geladen. Auf den Seitenflächen ( )100( , bzw. )001( ) ist 
andererseits die Anzahl der ungesättigten Valenzen größer, aber die Anzahl an Cd- und 
Se-Atomen gleich groß, woraus sich ungeladene Oberflächen ergeben. Die Minimierung 
der Oberflächenladung führt zur Ausbildung der schrägen )101( -Ebenen[41-43].  
Die chemische Reaktivität hängt im Wesentlichen vom Einfluss der stabilisierenden 
Oberflächenliganden (TOP/TOPO/HDA) ab. Insbesondere TOPO bindet dabei über den 
Sauerstoff an die freien Valenzen von Cadmiumatomen und reduziert somit deren Beitrag 
zur Oberflächenladung. Daher sind die cadmiumterminierten )001( -Ebenen in Gegenwart 
von TOPO-Liganden besonders stabil. An die selenterminierte )100( -Ebene dagegen 
binden keine Stabilisatoren, so dass diese Fläche besonders reaktiv ist und damit Aus-
gangspunkt für ein anisotropes kinetisches Wachstum sein kann[44]. Der in Abb. 2.3 



















Abb. 2.3: Habitus eines perfekten wurtziten CdSe-Nanokristalls mit der Atomanordnung (gelb = Sulfid, blau 
= Cadmium) (a) und der Facettierung (b). (c) zeigt die äußeren Atome bei einem Schnitt durch die Längs-
achse des Kristalls (graue Fläche in (b)) mit Bezeichnung der Netzebenen. 
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von 1,2. Das Aspektverhältnis kann 
von 1,0 bei kleinen Nanokristallen 
bis etwa 1,5 bei großen Kristall-
durchmessern (20 nm) variieren [45]. 
 
Die unterschiedlichen Wachstums-
mechanismen können gezielt ge-
nutzt werden, um ein asymmet-
risches Wachstum zu forcie-
ren[20,44,46]. Ausgangspunkt ist dabei 
das kinetische Wachstum unter 
hoher Monomerkonzentration auf 
der )100( -Ebene, dadurch entste-
hen elongierte Nanokristalle mit 
hohem Aspektverhältnis[46]. Durch 
einen Wechsel vom kinetischen 
zum thermodynamischen Wachstum, z. B. durch Reduktion der Monomerkonzentration, 
können anschließend die schnell wachsenden Facetten durch langsamer wachsende )101( -
Ebenen ersetzt werden, was in pfeil- und tannenbaumförmigen Nanokristallen 
resultiert[47]. Variiert man die Temperatur während des Wachstumsprozesses, so ist es 
auch möglich, verschiedene Kristallstrukturen aufeinander zu wachsen und somit 3-
dimensionale Nanokristalle mit komplizierten Geometrien aus einem einzigen 
Halbleitermaterial herzustellen[20,47]. 
 
Prinzipiell können Nanokristalle mit einer Photolumineszenz über den gesamten sichtba-
ren Bereich bis weit ins Infrarote synthetisiert werden. Abb. 2.4 zeigt eine Auswahl an 
möglichen Materialkombinationen und deren Emissionsspektren. Neben dem Material 
spielt auch die Größe eine entscheidende Rolle, wie man später in diesem Kapitel detail-
liert sehen wird. 
 
 
2.1.3 Heterogen strukturierte Nanokristalle 
Bisher wurden nur Materialsysteme betrachtet, die aus einem einzigen Halbleitermaterial 
bestehen. Es ist jedoch auch möglich, heterogene Nanokristalle aus unterschiedlichen 
Materialien zu erzeugen. Dazu werden die Reaktanden sukzessiv ausgetauscht, und die 
2,4 2,0 1,6 1,2 0,8
600 900 12001500












Abb. 2.4: Normierte Photolumineszenzspektren von 
Nanokristallen aus unterschiedlichen Halbleitermate-
rialien und mit verschiedenen Größen. 
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Kristalle wachsen mit den jeweils vorhandenen Monomeren weiter[30,48-51]. Verwendet 
man dabei Materialien mit vergleichbaren Kristalleigenschaften (Gitterkonstante, Kris-
talltyp, Ionenradien) so kann ein monokristallines Wachstum erreicht werden und man 
erhält defektfreie Nanokristalle mit einer heterogenen Zusammensetzung. 
Das einfachste Beispiel solcher Nanokristalle sind die Kern/Schale Kristalle[48,51,52]. Dabei 
wird um einen Nanokristallkern, z. B. aus CdSe, eine weitere typischerweise 1-2 Mono-
lagen dicke Schale aus einem zweiten Halbleiter mit einer größeren Bandlücke wie z. B. 
Zinksulfid (ZnS; Bandlücke 3,6 eV) gewachsen[52]. Diese zusätzliche Energiebarriere 
beschränkt die erzeugten Ladungsträgerpaare im Kern und verringert den Überlapp zwi-
schen deren Wellenfunktion und den Defektzuständen an der Oberfläche. Durch diese Art 
von Nanokristallen konnte eine signifikante Erhöhung der Quanteneffizienz von etwa 
10 % auf mehr als 50 % erreicht werden[48,51,52]. Für einzelne Proben konnte auch eine 
Quanteneffizienz von nahezu 100 % beobachtet werden[48]. 
Verwendet man dagegen Materialien, die in unterschiedlichen Gitterstrukturen kristal-
lisieren, so kann man 3-dimensionale Objekte erzeugen[47,50,53]. Ausgangspunkt hierbei 
sind z. B. Cadmiumtellurid (CdTe)-Kerne mit einer Zinkblendestruktur. Auf deren Ober-
flächenfacetten kann ein zweites Material, z. B. CdSe in wurtziter Kristallstruktur als 
Nanostäbchen gewachsen werden. An deren Ende wiederum können erneut CdTe-Kerne 
gewachsen werden, usw. Auf diese Weise ist es möglich, verästelte, dendrimerartige 
Strukturen aus Halbleitermaterialien auf der Nanometerskala 3-dimensional zu erzeugen. 
Da die einzelnen Materialien und zum Teil auch deren unterschiedliche Kristallstrukturen 




Die in dieser Arbeit untersuchten Nanostäbchen basieren ebenfalls auf wurtziten CdSe- 
und CdS-Kristallen. Sie wurden von Dr. Dmitri Talapin in der Arbeitsgruppe von Prof. 
Weller in Hamburg synthetisiert[30]. Ausgangspunkt ist ein runder CdSe-Nanokristall mit 
einem Durchmesser von 2 nm. An diesen wird als zweites Halbleitermaterial CdS 
gewachsen, welches eine größere Bandlücke als CdSe hat (CdS: 2,6 eV, CdSe: 1,84 eV). 
Im Gegensatz zu einer CdS-Schale[48] wird hier das CdS nicht in einem isotropen 
Wachstumsprozess um den gesamten Kern gewachsen, sondern nur präferenziell auf einer 
Oberflächenfacette angelagert[30]. Dadurch entstehen Nanostäbchen aus CdS, an deren 
Ende sich ein runder CdSe-Nanokristall befindet. Abb. 2.5 zeigt Transmissions-
Elektronen-Mikroskop Aufnahmen (TEM) von unterschiedlichen Nanostäbchen. In Abb. 
2.5a sieht man die runden CdSe-Kerne, welche als Ausgangspunkt für die Synthese 
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verwendet wurden. Die Abb. 2.5d bis g zeigen Nanokristalle mit unterschiedlicher Länge 
des CdS-Materials. Die Länge kann durch Kontrolle der Wachstumsbedingungen, insbe-
sondere der Synthesezeit von nahezu rund (Aspektverhältnis ~1,6 = Länge/Durchmesser) 
bis zu einem Aspektverhältnis von 4 eingestellt werden[30]. Da der Kontrast zwischen 
CdSe und CdS in TEM-Aufnahmen aufgrund der gleichen Kristallstruktur sehr gering ist, 
kann man den CdSe-Kern nur bei Aufnahmen mit niedrigerer Auflösung als Hell/Dunkel 
Unterschied ausmachen. Aufnahmen dieser Art zeigen in der Tat eine starke Asymmetrie 
mit einem Kern am Ende des Nanostäbchens[30]. 
 
Verantwortlich für dieses asymmetrische Wachstum sind dabei im Wesentlichen dieselben 
Effekte wie bei reinen CdSe-Stäbchen[20,30,44,47]. Die hohe chemische Reaktivität der 
)100( -Facette wird zusätzlich durch einen Unterschied in den Gitterkonstanten beider 
Materialien unterstützt: entlang der Längsachse (c-Achse) ist der Unterschied mit 4,2 % 
etwas größer als in der )001( -Ebene (3,8 %). Dadurch erhöht sich die Grenzflächenener-
gie auf den )100( -Facetten, verglichen mit den )001( -Facetten[30]. Die Synthese ist 







Abb. 2.5: Probenaufbau von CdSe/CdS Nanostäbchen. (a) TEM Aufnahme von runden CdSe-Kernen, die 
Ausgangspunkt der Synthese sind. (b), (c) TEM-Aufnahmen mit niedriger Auflösung von zwei unter-
schiedlichen Stäbchenlängen. (d) – (g) Hochauflösende TEM-Aufnahmen von Nanostäbchen mit zuneh-
mendem Aspektverhältnis. (h) schematische Zeichnung der chemischen Zusammensetzung der Nanostäb-
chen[30]. (a) – (g) sind aus Talapin et al.[30], Fig. 1 entnommen. 
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Da die Synthese bei niedrigen 
Temperaturen stattfindet, wird die 
Bildung einer Legierung verhindert 
und man hat eine klare Trennung 
zwischen CdSe und CdS in der 
Heterostruktur[30]. Weil das Wachs-
tum präferenziell auf der )100( -
Facette stattfindet, wird der Durch-
messer der Nanokristalle im We-
sentlichen durch die Größe der 
CdSe-Kerne bestimmt und kann 
daher in einem weiten Bereich 
variiert werden. Eine genauere 
Analyse der TEM-Aufnahmen zeigt 
jedoch, dass der Durchmesser leicht mit dem Aspektverhältnis zunimmt. Daraus ist zu 
schließen, dass ein Wachstumsprozess von CdS auch auf den anderen Facetten stattfindet, 
aber aufgrund der niedrigeren chemischen Reaktivität eine deutlich geringere Wachstums-
rate hat. Abb. 2.6 zeigt den Zusammenhang zwischen dem Durchmesser des Nanokristalls 
und der Länge. Bei einer Gesamtlänge von 16 nm (Aspektverhältnis 4,0) beobachtet man 
eine Zunahme des Durchmessers um 0,6 nm. Dies entspricht 2 Monolagen von CdS, also 
einer geschlossenen Monolage um den kompletten Kern. 
 
 
Bandschema der CdSe/CdS-Nanostäbchen 
Die elektronischen Zustände innerhalb eines Halbleiterkristalls werden im Wesentlichen 
vom Bandschema bestimmt. Bei Heterostrukturen, die sich in der Bandlücke unterschei-
den, hängt dieses von der Bandlücke und der relativen Lage der Bänder zueinander ab. Die 
Bandlücken für Halbleitermaterialien sind in der Regel sehr gut bekannt. CdS hat im 
Vergleich zu CdSe eine um 0,76 eV größere Bandlücke. Vergleicht man jedoch die Lite-
ratur für die relative Lage der Bänder untereinander, so zeigen sich wesentliche Unter-
schiede. Folgt man Nethercoat et al.[54], so ergibt sich an der Schnittstelle einer CdSe/CdS 
Heterostruktur eine Typ I Anordnung mit einer Energiedifferenz im Leitungsband von 
0,2 eV. In Abb. 2.7a ist das Bandschema eines Nanostäbchens entlang der Längsachse mit 
diesem Potentialunterschied gezeigt. Die Ladungsträger haben also sowohl im Leitungs- 
wie auch im Valenzband ihre niedrigste potentielle Energie im CdSe-Kern. Nach 
O’Donnel et al.[55] ergibt sich eine Typ II Konfiguration. Für das Elektron ist der Aufent-




















Abb. 2.6: Abhängigkeit des Durchmessers von 
CdSe/CdS Nanostäbchen von der Länge des Nano-
kristalls. Durchmesser und Länge wurden aus TEM-
Aufnahmen abgelesen. 
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halt energetisch im CdS am günstigsten und für das Loch im CdSe-Kern (Abb. 2.7c). Abb. 
2.7b  zeigt das Bandschema für einen flachen Übergang im Leitungsband.  
Es ist also nicht möglich, aus der Literatur heraus die genaue Bandlage zu bestimmen. 
Allen Leitungsbandunterschieden gemeinsam ist jedoch ein relativ großer Potentialsprung 
im Valenzband. Daher kann man davon ausgehen, dass das Loch im CdSe Kern be-
schränkt ist. Wie spätere Rechnungen zeigen werden, hängt für das Elektron die räumliche 
Beschränkung stark vom Leitungsbandunterschied ab. Dieser muss daher experimentell 
bestimmt werden (siehe Abschnitt 5.1.2). 
 
 
Abb. 2.7: Bandschema eines Nanostäbchens für verschiedene relative Lagen der Bänder zwischen CdSe und 
CdS. Gezeigt ist jeweils Leitungsband (LB) und Valenzband (VB) entlang der Längsachse des Nanokristalls. 
Die gestrichelte Linie entspricht der Grenzschicht zwischen CdSe und CdS. Von (a) nach (c) ist dabei der 
Potentialunterschied im LB von +0,2 eV über 0 eV auf -0,3 eV verändert worden. Zur Vereinfachung wurde 
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2.2 Optische und optoelektronische Eigenschaften 
Ausgehend von der geometrischen Struktur, Zusammensetzung und Bandschemata der 
Nanokristalle, kann man deren optische und optoelektronische Eigenschaften untersuchen. 
Zunächst werden im Folgenden die Energiezustände von freien und anschließend von 
gebundenen Ladungsträgern in einem makroskopischen Kristall betrachtet. Davon ausge-
hend wird der Einfluss der Geometrie und der räumlichen Beschränkung auf die gebunde-
nen Zustände untersucht. Zum Abschluss dieses Abschnitts wird die Wechselwirkung 
zwischen elektrischem Feld und den Ladungsträgern im Nanokristall näher untersucht. 
 
Bandstruktur des makroskopischen Kristalls 
Vernachlässigt man die Wechselwirkung von Elektronen untereinander, so kann man als 
einfachstes Modell für ein Elektron in einem Kristall eine stationäre Schrödingergleichung 
aufstellen, die neben dem Hamiltonoperator H nur noch ein periodisches Potential Va ent-
hält. Im Folgenden soll zur Vereinfachung zunächst nur eine Raumdimension betrachtet 
werden. Für einen 3-dimensionalen Kristall können die Gleichungen analog erweitert 
werden. Es ergibt sich damit: 
)()()]()([ xExxVxH a ψψ =+ . (2.1) 




k =ψ  (2.2) 
Dies entspricht einer ebenen Welle, moduliert mit einem gitterperiodischen Faktor )(xuk  
für den gilt: )()( xuaxu kk =+ . Diese Formulierung heißt Bloch’sches Theorem und die 
Lösung ist die so genannte Bloch-Welle eines Elektrons. Aus der Periodizität des Modu-
lationsfaktors folgt, dass Bloch-Wellen, deren Phase sich um ein geradzahliges Vielfaches 
von 2π/a unterscheiden, identisch sind. Dies ist eine direkte Folge der Translationssym-
metrie des Kristalls. Es genügt also, Wellenzahlen k zwischen -π/a und π/a zu betrachten. 
Dieser Wertebereich wird „Brillouin Zone“ des Kristalls genannt.  
Für ein vernachlässigbar kleines Potential entspricht die Lösung einem freien Elektron, 
und die Dispersionsrelation ist daher eine Parabel. Abb. 2.8a zeigt die Dispersionsrelation 
eines  freien Teilchens als graue Linie. Faltet man sie zurück in die Brillouin Zone (Abb. 
2.8b), so ergeben sich für jede Wellenzahl mehrere Zustände mit den entsprechenden 
Energien. An den Rändern der Brillouin-Zone (±π/a) schneiden sich verschiedene Para-
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beln und der Zustand ist entartet. Der Zustand lässt sich als Überlagerung der Bloch-Wel-
len ( a/πψ  und aaa //2/ πππ ψψ −− = ) beschreiben. Man erhält also zwei ortsfeste stehende 
Wellen ( aa // ππ ψψψ −+ +=  und aa // ππ ψψψ −− −= ) mit einer Periodenlänge von 2a, die 
ihre Wellenbäuche entweder am Ort der Atomrümpfe oder dazwischen haben. Aufgrund 
der Wechselwirkung zwischen Elektron und Atomrümpfen führt ein Aufenthalt des 
Elektrons am Ort der positiven Gitterrümpfe jedoch zu einer Energieabsenkung. Sitzt das 
Elektron dagegen zwischen den Rümpfen, so kostet dies zusätzliche Energie. Daraus 
ergibt sich eine Aufhebung der Entartung und damit eine Aufspaltung der Energiewerte 
(schwarze Linien in Abb. 2.8). Das bedeutet aber auch, dass es Energielücken gibt, in 
denen es keine erlaubten Zustände mehr gibt. Diese Lücken werden in einem Kristall als 
Bandlücken (engl. band gap) bezeichnet. Innerhalb der einzelnen Bänder sind die Energie-




Betrachtet man die Bewegung von Elektronen in einem Halbleiterkristall, so wird diese 
durch das gitterperiodische Potential beeinflusst. Die Bewegung lässt sich dabei durch das 




































Abb. 2.8: Dispersionsrelation  eines Elektrons in einem 1-dimensionalen Potential im erweiterten (a) und 
reduzierten (b) Zonenschema. Die graue Linie entspricht der Kurve eines freien Elektrons ohne Potential. 
Die schwarze Kurve entspricht schematisch einem Elektron in einem periodischen Gitter mit der Perioden-
länge a. 
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wobei h  die Heisenbergkonstante, *m  die effektive Masse und k die Wellenzahl des 
Elektrons ist. Bei einem freien Teilchen gilt: 0
* )( mkm = . In jedem periodischen Potential 
gibt es Extrema in der Bandstruktur. In der Nähe eines solchen kann man die Energie 












dEkkEkE  (2.4) 









EdkkE  (2.5) 
In der Nähe eines Extremums können die Beiträge von höherer Ordnung vernachlässigt 











Die effektive Masse gibt dabei die Reaktion auf eine externe Kraft wie zum Beispiel elekt-
rische oder magnetische Felder an und kann über solche Experimente auch direkt ge-
messen werden[57]. Für ein freies Elektron gibt Relation (2.6) genau wieder die Masse m0. 
Analoge Überlegungen führen zu einem äquivalenten Ergebnis für Löcher im Valenzband. 




 CdSe CdS 
Eg [eV] 1,84 2,6 
ahex [Å] 4,30 4,13 
chex [Å] 7,01 6,75 
m*e,eff/m0 0,13 0,18 
m*h,eff/m0+ 0,45║ / 1,1┴ 0,7║ / 2,5┴ 
rExciton (nm) 4,9 2,8 
Ry (meV) 16 29 
+ Die effektive Masse hängt für das Loch 
von der Orientierung des Nanokristalls 




Tabelle 2.2: Bandlücke (Eg), Gitter-
konstanten für die hexagonale (a/chex) 
Kristallstruktur, effektive Massen von 
Elektron und Loch (me/h,eff), Exziton Bohr 
Radius (rExziton) und Exziton Rydberg 
Konstante (Ry) für CdSe und CdS. 
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2.2.1 Exziton im makroskopischen Halbleiterkristall 
Bisher wurden Elektron und Loch als freie Teilchen in einem Halbleiterkristall angesehen, 
die beide gleichzeitig durch das Anregen eines Elektrons vom Valenzband ins Leitungs-
band entstehen. Da diese beiden Partikel jedoch durch die Coulombanziehung attraktiv 
miteinander wechselwirken, kann sich ein gebundenes Elektron-Loch-Paar ergeben, das 

















422 επε . (2.7) 
Die ersten beiden Terme entsprechen den kinetischen Energien von Elektron bzw. Loch, 
der letzte Term enthält die Coulombwechselwirkung. Dieser Ausdruck entspricht in seiner 
Struktur exakt dem Ansatz für das Wasserstoffatom, nur mit unterschiedlichen effektiven 
Massen und einer relativen Dielektrizitätszahl εr. Der Lösungsformalismus ist daher direkt 
übertragbar. Es ergeben sich Energiezustände, die über eine Hauptquantenzahl n und eine 









8 επε  (2.9) 






επε h=  (2.10) 




+=μ  (2.11) 
Da die effektiven Massen in Halbleitern kleiner sind als die Masse eines freien Elektrons 
und die dielektrische Konstante größer ist als im Vakuum, ergeben sich Exzitonradien in 
der Größenordnung von einigen Nanometern. Das Ladungsträgerpaar ist daher über einige 
tausend Gitteratome delokalisiert. Man spricht in so einem Fall von Wannier-Mott-Exzi-
tonen, im Gegensatz zu Frenkel-Exzitonen für stark lokalisierte Ladungsträgerpaare[58]. 
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Die Bindungsenergie ist mit 1-100 meV für typische Halbleiter deutlich kleiner als die des 
Wasserstoffatoms. Die Werte für CdSe und CdS sind in Tabelle 2.2 angegeben. 
 
Valenzbandentartung 
Die Grundlage für die obigen Betrachtungen ist ein gitterperiodisches Potential der Atom-
rümpfe. Bis zu diesem Punkt wurden die Potentiale als räumlich isotrop angesehen. Da die 
Ursache des Potentials aber Atomorbitale sind, die einen Drehimpuls und davon abhängig 
auch eine Orientierung haben, muss dieser Einfluss auf die Exzitonenergie berücksichtigt 
werden. Auch der Elektron- und Lochspin und dessen Kopplung an den Bahndrehimpuls 
kann bei einer detaillierten Betrachtung nicht mehr vernachlässigt werden. Abb. 2.9 zeigt 
die Bandstruktur wiederum in parabolischer Näherung unter Berücksichtigung dieser 
Einflüsse. 
Das Leitungsband setzt sich aus dem 5s-Orbital des Cadmiums zusammen[59]. Dieses hat 
einen Drehimpuls von L = 0, ist damit räumlich isotrop und somit nur zweifach durch den 
Spin des Elektrons entartet. Im Fall des 
Valenzbandes dagegen ergeben sich 
aufgrund der 4p-Orbitale des Selens 
deutliche Energieaufspaltungen. Be-
rücksichtigt man die Spin-Bahn 
Kopplung, so ergibt sich ein Gesamt-
drehimpuls J = L+s, ..., |L-s| = },{ 2123 . 
Für J = 3/2 muss aufgrund der z-Kom-
ponente zwischen mJ = ±3/2 (A-Exzi-
ton) und mJ = ±1/2 (B-Exziton) unter-
schieden werden. Diese beiden Va-
lenzbänder weisen nicht nur eine unter-
schiedliche Krümmung (und damit 
effektive Masse) auf, sondern haben 
auch aufgrund der Aufhebung der 
Symmetrie in der hexagonalen Struktur 
eine Energieaufspaltung von 25 meV 
für eine Wellenzahl von k = 0[45,60]. Für 
den Gesamtdrehimpuls J = 1/2 ergibt 
sich durch die Spin-Bahn Kopplung 
das so genannte C-Exziton mit einem 

























Abb. 2.9: Dispersionsrelation eines Exzitons in ei-
nem wurtziten Halbleiterkristall unter Aufhebung 
der Valenzbandentartung. Die Quantenzahlen für 
die Lochzustände und deren z-Komponenten sind 
angegeben. 
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2.2.2 Exziton im Halbleiternanokristall 
Bisher wurde angenommen, dass das Exziton sich in einem unendlich ausgedehnten Kris-
tall befindet, so dass Effekte wie räumliche Beschränkung der Ladungen durch Ränder 
keine Rolle spielen. Da im makroskopischen Kristall die Bewegungsrichtung ebenso wie 
der Impuls in keiner Raumrichtung eingeschränkt ist, nimmt die Zustandsdichte oberhalb 
der Bandlücke mit zunehmender Energie kontinuierlich zu (Abb. 2.10a). In epitaktischen 
Schichten ist es möglich, die Bewegung entlang einer Richtung einzuschränken, in Quan-
tendrähten wird die Bewegung in 2 Dimensionen beschränkt. In diese Richtungen sind nur 
noch diskrete Energie- und Impulswerte zulässig. Dadurch entstehen in 1- und 2-dimensi-
onal beschränkten Systemen diskrete Sprünge in der Zustandsdichte, wobei in jedem 
Subband noch immer kontinuierliche Energiewerte existieren (Abb. 2.10b & c). Reduziert 
man die Bewegung der Ladungsträger jedoch in allen drei Raumdimensionen, so kommt 
man zu Quantenpunkten mit singulären Energiewerten in der Zustandsdichte  (Abb. 
2.10d). Wie in den folgenden Abschnitten gezeigt wird, hängen die Energiewerte dieser 
Zustände sehr stark von der 
räumlichen Beschränkung ab. 
Dies ermöglicht es, durch die 
Geometrie der Nanokristalle 
die optischen Eigenschaften, 
unter anderem die Emissions-
energie, in einem weiten Be-
reich zu kontrollieren, und 
macht diese neue Art von 
Materialien zu einem viel 
versprechenden Ausgangspunkt 
für zukünftige Forschung und 
Anwendungen. 
 
Im Folgenden werden die Ein-
flüsse einer 3-dimensionalen 
räumlichen Beschränkung dis-
kutiert. Ausgangspunkt ist 
dabei zunächst ein sphärisches 
Potential mit unendlich hohen 
Potentialbarrieren an den Rän-

















Abb. 2.10: Zustandsdichten für einen Ladungsträger in 
unterschiedlich beschränkten Dimensionen. Eg entspricht 
der Bandlücke des Makrokristalls 
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wird. Solange der Kristallradius deutlich größer als die Exzitonausdehnung ist, spürt das 
Exziton als Gesamtes die Beschränkung. Aufgrund der endlichen Ausdehnung des Kris-
talls kann dessen kinetische Energie nur noch diskrete Energiewerte annehmen. Dieser 
Bereich wird als schwache Beschränkung (engl. weak confinement[61]) bezeichnet. Ist 
dagegen der Kristalldurchmesser kleiner als der Exzitonradius, so wird die 
Quantisierungsenergie für Elektron und Loch jeweils deutlich stärker als die Coulomb-
wechselwirkung. Daher kann man diese Situation als zwei in erster Näherung unabhängige 
Ladungsträger betrachten, bei der jeder für sich eine Quantisierung seiner Energiezustände 
erfährt[6,16,45,48,52,62]. Man spricht von starker Beschränkung (engl. strong confinement[61]). 
Im terminologisch strengen Sinn kann man dann auch nicht mehr von einem Exziton 
reden, da die attraktive Wechselwirkung nicht mehr den dominierenden Anteil an der 
Gesamtenergie hat. Dennoch wurde auch für diesen Bereich der Begriff „Exziton“ geprägt 
und wird daher weiterhin verwendet. 
Da in beiden Bereichen die Quantisierung der Bewegungsenergie eines Teilchens (ent-
weder ein Exziton oder ein Ladungsträger) in einem Potentialtopf die entscheidende Rolle 
spielt, wird im Folgenden kurz eine allgemeine Lösung dieses Problems skizziert. An-
schließend wird diese Lösung auf die schwache und starke Beschränkung des Exzitons 
angewandt. 
 
Partikel im sphärischen symmetrischen Potentialtopf 
Gesucht wird die Lösung der zeitunabhängigen Schrödingergleichung für einen sphä-
rischen Potentialtopf mit radialsymmetrischem Potential U(r). Der Hamiltonoperator für 







hH +∇−= ,            wobei 222 zyxr ++= . (2.12) 
Aufgrund der radialen Symmetrie wird die Lösung in sphärischen Koordinaten gesucht. 























11)(1 ϕνννννrrrrr , (2.13) 
wobei r der radiale Abstand, ν der azimutale und ϕ der radiale Winkel ist. Da das Poten-
tial radialsymmetrisch ist, lässt sich der Lösungsansatz separieren. Ohne in die mathemati-
schen Details zu gehen, erhält man für die Lösung folgenden Ausdruck[63]: 




),,( ,,, ϕνϕνψ lmlnmln Yr
ru
r = . (2.14) 
),( ϕνlmY  sind die Laguerre-Polynome und enthalten die sphärischen Anteile der Lösung. 


















⎡ +++− hh . (2.15) 
Die Lösungen werden durch drei Quantenzahlen charakterisiert: die Hauptquantenzahl n, 
die Drehimpulsquantenzahl l und deren z-Komponente m. Entsprechend ihrem 
Drehimpuls werden die Zustände analog zum Wasserstoffatom mit s-, p-, d-, f-Zustände 
bezeichnet und sind (2 l+1)-fach entartet (m = 0, ±1, ±2, …, ±l). 
Im einfachsten Fall ist das Potential U(r) kastenförmig: 
 
,                                                              (2.16) 
 
die Energieeigenwerte lassen sich dann durch die Nullstellen der sphärischen Bessel-





χh= . (2.17) 
Der Wert der ersten Nullstelle 10χ  entspricht genau π. Wie man sieht, sind die Energien 
proportional zum inversen quadratischen Radius des Kristalls. Daraus ergibt sich, dass für 
genügend kleine räumliche Beschränkungen sehr große Quantisierungsenergien auftreten 
können. 
Mittels dieser Lösung können nun die verschiedenen Bereiche der räumlichen Beschrän-
kung betrachtet werden, indem man für die Massen und Radien die entsprechenden Werte 
einsetzt. 
 
Schwache Beschränkung des Exzitons 
Bei der schwachen Beschränkung eines Exzitons ist dessen Schwerpunktsbewegung 
quantisiert. Die kinetische Quantisierungsenergie ist kleiner als die Coulombbindungs-
energie. Ein typischer Halbleiternanokristall, bei dem dieser Bereich vorliegt ist zum 
Beispiel Kupferchlorid (CuCl). Dessen Exzitonradius beträgt 0,7 nm und die Rydberg-
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einigen Nanometern und damit größer als das Exziton. Die Gesamtenergie des Exzitons 
lässt sich aus der Bandlücke Eg, der Bindungsenergie und der Quantisierungsenergie für 






χh+−= . (2.18) 
Dabei entspricht M der Schwerpunktsmasse des Exzitons. Der quantenmechanische Zu-
stand wird durch jeweils zwei Quantenzahlen für den Energiezustand des Exzitons (1s, 2s, 
2p, ….; siehe Abschnitt 2.2.1) und zwei Quantenzahlen für die Bewegungsenergie im 
Potentialtopf (ebenfalls 1s, 2s, 2p, …; siehe vorheriger Abschnitt, unter Vernachlässigung 
der z-Komponente) beschrieben. Die Quantisierungsenergie für die Exzitonbewegung in 
einem 10 nm CuCl-Nanokristall liegt in der Größenordung von einigen Millielektronvolt, 
ist also deutlich kleiner als die Bindungsenergie von 190 meV. 
 
Starke Beschränkung des Exzitons 
Verkleinert man den Radius eines Nanokristalls weiter oder untersucht man Halbleiter-
nanokristalle mit einem größeren Exzitonradius, so befindet man sich im Bereich der 
starken Beschränkung. Die Gesamtenergie des Exzitons ergibt sich dann aus der Band-
















χχχ hhh +=++= , (2.19) 



















Abb. 2.11: Bandstruktur eines idealen, sphärischen 
Nanokristalls mit isotropen effektiven Massen und 
nicht wechselwirkenden Ladungsträgern. Die Linien 
entsprechen den Energieniveaus des Elektrons (1se, 
2pe, 1de) und des Lochs (1sh, 2ph, 2dh) Die Pfeile zei-
gen die optisch erlaubten Übergänge. 
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Aufgrund der Energie- und Drehimpulserhaltung können in diesem einfachen Bild zwi-
schen den Elektron- und den Lochzuständen nur Übergänge mit gleicher Haupt- und 
Drehimpulsquantenzahl angeregt werden. Abb. 2.11 zeigt ein solches Energieschema und 
die erlaubten Übergänge. Auf der einen Seite hat man sehr diskrete Übergänge wie in 
einem Atom, andererseits kann man deren energetische Position durch die Wahl von 
Größe und Material variieren (siehe Gleichung (2.19)). Dies macht klar, warum Nano-
kristalle manchmal auch als „künstliche Atome“ bezeichnet werden. 
 
Coulombwechselwirkung 
In Gleichung (2.19) wurde angenommen, dass Elektron und Loch nicht miteinander 
wechselwirken. Aufgrund der starken räumlichen Beschränkung kommt es aber sogar zu 
einer Verstärkung der attraktiven Wechselwirkung, die zwar vom Betrag her kleiner als 
die Quantisierungsenergie ist, aber für einen quantitativen Vergleich nicht vernachlässigt 





















)(2)(2 πεε . (2.21) 
Die unabhängigen Potentiale für Elektron und Loch und die Ortsabhängigkeit der 
effektiven Massen drücken aus, dass bei einer heterogenen Zusammensetzung der 
Nanokristalle (z. B. Nanostäbchen aus Abschnitt 2.1.3) die Materialparameter für Elektron 
und Loch unterschiedlich sein können und von der räumlichen Position abhängen können. 
 
Die Coulombwechselwirkung für den Übergang in den ersten angeregten Zustand wurde 
von mehreren Autoren mittels Variationsrechnung untersucht[64-66]. Die Energie des 

















χ −+=++=→  (2.22) 
Diese Korrektur durch die Coulombwechselwirkung führt zu einer guten Übereinstim-
mung zwischen Experiment und Theorie[16]. Die Coulombwechselwirkung ist proportional 
zum inversen Nanokristallradius a, wohingegen die Quantisierungsenergie proportional 
zum quadrierten inversen Radius ist. Abb. 2.12a zeigt die Exzitonenergien für einen 
sphärischen CdSe-Nanokristall in Abhängigkeit vom Kristallradius, sowohl mit, als auch 
ohne Coulombwechselwirkung. In Abb. 2.12b ist die Energie in die verschiedenen 
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Energieanteile aufgeteilt. Die Quantisierungsenergie des Lochs ist um das Verhältnis der 
effektiven Massen geringer als die des Elektrons. Betrachtet man das Verhältnis der Cou-
lombwechselwirkung zur gesamten Quantisierungsenergie (Abb. 2.12c), so zeigt sich, 
dass deren Anteil mit abnehmendem Radius linear abnimmt, was sich aus der unter-
schiedlichen Abhängigkeit dieser Energien vom Nanokristallradius erklärt. In dieser Ar-
beit werden Nanokristalle mit einem Radius von etwa 2 nm untersucht. Für diese Größe 
entspricht der Anteil der Coulombwechselwirkung etwa 20 % der Quantisierungsenergie 
(220 meV). Für die späteren quantitativen Vergleiche zwischen Theorie und Experimenten 
kann daher die Coulombwechselwirkung nicht vernachlässigt werden. 
 
Zusammenfassend kann man also sagen, dass die Energiezustände in sphärischen Nano-
kristallen gut verstanden sind. Vernachlässigt man in der starken Beschränkung die Cou-
lombwechselwirkung, so können sie vollständig analytisch gelöst werden. Berücksichtigt 
man die Coulombwechselwirkung, so muss man auf Variationsrechnungen zurückgreifen, 
und die Energie ist nur noch für den Grundzustand geschlossen darstellbar (Gleichung 
(2.22)). 
Möchte man dagegen Nanokristalle mit einer reduzierten Symmetrie untersuchen, so sind 
deren Energiezustände nicht mehr geschlossen darstellbar, und man muss numerische 
Lösungsverfahren verwenden, wie im nächsten Abschnitt beschrieben. 
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 Nanokristallradius (nm)  
Abb. 2.12: Exzitonenergie in Abhängigkeit vom Nanokristallradius für einen runden CdSe-Kristall nach 
Gleichung (2.22). (a) Exzitonenergie mit und ohne Elektron-Loch (e-h) Wechselwirkung. (b) Aufteilung der 
Energie in die verschiedenen Energieanteile. (c) Verhältnis der Coulombenergie ECoul zur Quantisierungs-
energie Ekin in Abhängigkeit vom Nanokristallradius. 
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Numerische Lösung der Schrödingergleichung 
Betrachtet man erneut die Schrödingergleichung unter Verwendung des Hamiltonopera-











⎧ +∇− , (2.23) 
so zeigt sich, dass es sich aus mathematischer Sicht nur um eine partielle Differential-
gleichung zweiter Ordnung handelt, deren Eigenfunktionen und Eigenwerte gesucht wer-
den. Eine solche Gleichung lässt sich mit Methoden der finiten Elemente Rechnung auch 
numerisch lösen[67]. Ohne auf die Theorie im Detail einzugehen, sei hier nur erwähnt, dass 
dazu die Geometrie, auf der die Lösung gelten soll, in eine endliche Zahl an Stützpunkten 
zerlegt wird. An diesen Stützpunkten wird dann die Lösung )(xrψ  mittels numerischer 
Verfahren bestimmt, so dass an allen Punkten die Differentialgleichung (2.23) erfüllt ist. 
Die einzige weitere Vorraussetzung für die Lösung ist die Vorgabe einer Randbedingung 
an die Lösung )(xrψ . Für die Schrödingergleichung mit unendlich hohen Potentialbarrie-
ren muss die Wellenfunktion auf dem Rand Ω∂  der Geometrie verschwinden: 
0)( =Ω∂∈xx r
rψ . (2.24) 
Eine detaillierte Abhandlung über das numerischen Lösungsverfahren findet sich zum 
Beispiel in den „Numerical Recipies“ von W. H. Press et al.[67].  
Das Problem asymmetrischer Geometrien und Potentiale ist damit auf die Erzeugung eines 
entsprechenden Gitters aus finiten Elementen reduziert. Für die Lösung von partiellen 
Differentialgleichungen mittels finiter Elemente Methoden gibt es eine große Menge an 
algorithmischen Bibliotheken und Programmen. In dieser Arbeit wurden die kommerziell 
erhältlichen Programmpakete „FemLab 3.1“[68] und „MatLab 7.0“[69] verwendet. 
Prinzipiell ist es möglich, die numerische Lösung in einer 3-dimensionalen Geometrie zu 
errechnen. Da die Rechenzeit und der Speicherbedarf jedoch stark von der Anzahl der 
Stützpunkte und diese wiederum von der Raumdimension abhängen, ist es von großem 
Vorteil, die Dimension durch geeignete Wahl eines Koordinatensystems zu reduzieren. 
Bei Nanostäbchen, wie sie in dieser Arbeit untersucht werden, bietet es sich aufgrund der 
Symmetrieachse in der Längsrichtung an, Zylinderkoordinaten zu verwenden. Gleichung 


























∂− , (2.25) 
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wobei r die radiale Komponente und z die axiale Richtung auszeichnet. Da ),,0( zr ϕψ =  
kein äußerer Rand des Kristalls mehr ist, geht die Randbedingung dort in eine von Neu-
mann-Bedingung über. Dass heißt, dass der Wellenfunktionsfluss senkrecht zum Rand 
verschwinden muss. Diese Differentialgleichung hängt noch immer von drei Variablen ab. 
Sucht man jedoch nur die Lösung für den energetisch niedrigsten Zustand, so erwartet 
man für ein zylindersymmetrisches Potential eine radialsymmetrische Lösung. Da diese 






















∂−  (2.26) 
und lässt sich damit in einer 2-dimensionalen Geometrie lösen. 
 
 
Beispiel der finiten Elemente Lösung anhand eines Kern-Schale Partikels 
Abb. 2.13 zeigt einen typischen Nanokristall, der nicht mehr die einfachste mögliche 
Geometrie aufweist. Er besteht aus einem CdSe-Kern und ist mit einer sphärischen CdS-
Schale umgeben. Auch wenn dieses Problem noch vollständig analytisch gelöst werden 
kann[6,62], soll es hier als Beispiel dienen, um die finite Elemente Methode zu diskutieren. 
CdSe und CdS unterscheiden sich in der Bandlücke und den effektiven Massen von Elekt-
ron und Loch (siehe Tabelle 2.2). Da bei den numerischen Lösungen Elektron und Loch 
vorerst wiederum als unabhängige Ladungsträger betrachtet werden, kann Gleichung 
(2.26) für jeden Ladungsträger separat gelöst werden. Abb. 2.14b zeigt den Potential-
verlauf. An dieser Stelle etwas willkürlich, 
wurde dabei im Leitungsband ein flacher 
Übergang zwischen CdSe und CdS ange-
nommen, entsprechend größer ist die Po-
tentialbarriere im Valenzband. Eine Be-
gründung für dieses Bandschema findet 
sich später in dieser Arbeit (siehe Abschnitt 
5.1.2). Mittels der finiten Elemente Algo-
rithmen kann nun die Geometrie in Zylin-
derkoordinaten erstellt werden und mit 
Stützpunkten gefüllt werden (Abb. 2.14a). 
Anschließend wird die Differentialglei-





Abb. 2.13: Geometrischer Aufbau eines sphä-
rischen Nanokristall mit einem CdSe-Kern 
mit einem Radius rCdSe und einer CdS Schale 
der Dicke dCdS. 
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und Loch (siehe Nebenbild Abb. 2.14b). Abb. 2.14c zeigt die Aufenthaltswahrscheinlich-
keit (normierte quadrierte Wellenfunktion) für beide Ladungsträger. Wie erwartet hat das 
Loch aufgrund des großen Potentialunterschieds im CdS seine größte Aufenthaltswahr-
scheinlichkeit im Kern. Die Quantisierungsenergie liegt auch nur knapp oberhalb der 
Bandlücke von CdSe (siehe gestrichelte Linie in Abb. 2.14b), wohingegen das Elektron 
über den gesamten Nanokristall verteilt ist. Ausgehend von den Wellenfunktionen kann 
man nun Parameter wie zum Beispiel den Wellenfunktionsüberlapp in Abhängigkeit von 
der Geometrie studieren. 
 
An dieser Stelle sei angemerkt, dass das effektive Massenmodell, welches hier iterativ 
gelöst wurde, keine Coulombwechselwirkung zwischen Elektron und Loch berücksichtigt. 
Im Rahmen dieser Arbeit wurde das finite Elemente Modell daher um einen Coulomb-
wechselwirkungsterm erweitert. Dies ermöglicht die Berücksichtigung der Elektron-Loch 
Wechselwirkung in komplexeren, analytisch nicht mehr lösbaren, Geometrien wie zum 
Beispiel Nanostäbchen. Eine detaillierte Diskussion dieses erweiterten effektiven Mas-














































Abb. 2.14: Finite Elemente Lösung der Wellenfunktion in einem sphärischen Nanokristall. (a) Geometrie in 
Zylinderkoordinaten mit entsprechender Aufteilung in Stützpunkte. (b) Potentialverlauf in Leitungs- und 
Valenzband mit Falschfarbendarstellung der Lösung ψ. Die gestrichelten Linien entsprechen jeweils den 
Quantisierungsenergien. (c) Wahrscheinlichkeitsamplitude der Wellenfunktionen entlang der z-Achse. 
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2.3 Exziton im elektrischen Feld 
Bisher wurden die Energiezustände von ungestörten Exzitonen betrachtet. Deren optische 
Eigenschaften können durch Wahl von Material und Geometrie vom Ultravioletten bis 
weit ins Infrarote manipuliert werden. Diese Art von Kontrolle kann jedoch nur während 
der Synthese ausgeübt werden. Nach dem Herstellungsprozess und dem Einbau in eine 
Struktur oder Probe sind Material und Geometrie nicht mehr veränderbar. Denkt man 
jedoch bei Nanokristallen an eine Anwendung in optischen Schaltern und Modulatoren, so 
ist eine aktive Manipulation der Emission auch nach dem Einbau in Proben oder Struktu-
ren erwünscht. In der Analogie von Nanokristallen als künstliche Atome denkt man dabei 
an den Starkeffekt durch elektrische Felder und den Zeeman-Effekt durch magnetische 
Felder. Für die optoelektronischen Anwendungen sind elektrische Felder von großem 
Vorteil, da sie deutlich einfacher zu erzeugen und zu kontrollieren sind als magnetische 
Felder. 
Von der Untersuchung von gebundenen Elektron-Loch-Paaren in Halbleitern ist bekannt, 
dass man die Emissionsenergie durch das Anlegen eines externen elektrischen Feldes ma-
nipulieren kann[58]. In Analogie zur Atomphysik wird dabei von einer Stark-Verschiebung 
oder einem Starkeffekt gesprochen. 
 
Legt man ein elektrisches Feld an einen makroskopischen Halbleiterkristall, so wird der 
Franz-Keldysh-Effekt beobachtet. Durch die Verkippung der Bänder unter starken elekt-
rischen Feldstärken ist eine Absorption von Photonen auch unterhalb der Bandkante mög-
lich[70]. Betrachtet man die Wirkung eines elektrischen Feldes auf ein coulombgebundenes 
Exziton, so induziert das elektrische Feld durch das verkippte Bandschema einen zusätzli-
chen Ionisationskanal zum Heraustunneln eines der Ladungsträger. Dieser zusätzliche 
Kanal führt zu einer Verbreiterung der möglichen optischen Übergänge. Als Folge der 
Verkippung ist die Emission zusätzlich rotverschoben. Die Separation von Elektron und 
Loch führt jedoch schon bei Feldstärken in der Größenordnung des klassischen Ionisati-
onsfeldes ( )8/( ByI eaRF = ; Ry: Rydberg-Konstante, aB: Exzitonradius) zu einer Ionisation 
und damit zu einer starken Reduktion der Emissionsintensität. Für CdSe ist das Ionisati-
onsfeld etwa 4 kV/cm. Durch die Ionisation ist auch die Rotverschiebung auf etwa 10 % 
der Bindungsenergie begrenzt[71], also auf Verschiebungen im Bereich von Millielektron-
volt. 
 
Kapitel 2: Kolloidale Halbleiternanokristalle   
 32 
Miller et al. konnten 1984 zeigen, 
dass man durch die Begrenzung der 
Ladungsträgerbewegung in einer 
Dimension den Starkeffekt deutlich 
um etwa Faktor 10 vergrößern 
kann[3,72]. Dazu wurden die 
Exzitonen in einem GaAs-AlGaAs-
Quantenfilm (engl. quantum well) 
unter einem elektrischen Feld senk-
recht zum Quantenfilm untersucht. 
Miller et al. konnten Feldstärken 
von bis zum 50-fachen der Ionisati-
onsfeldstärke anlegen und haben 
dadurch energetische Verschie-
bungen von 30 meV erreicht[3]. 
Abb. 2.15 zeigt die nach Gleichung 
(2.23) berechneten Wellenfunktio-
nen in einem Quantenfilm ohne (a) 
und mit (b) elektrischem Feld. Im Unterschied zum Franz-Keldysh-Effekt werden durch 
das Feld Elektron und Loch räumlich auseinander gezogen, wobei aber aufgrund der 
Potentialbarriere eine Ionisation erst bei sehr viel höheren Feldstärken stattfindet. Durch 
den Potentialabfall im Leitungs- und Valenzband nimmt dabei die Exzitonenergie ab. 
Theoretische Betrachtungen und Experimente zeigen eine quadratische Abhängigkeit der 
Stark-Verschiebung von der Feldstärke[3,72,73]. Dieser Effekt wird als Starkeffekt in 
quantenbeschränkten Halbleiterstrukturen (engl. Quantum Confined Stark Effect, QCSE) 
bezeichnet. 
 
Anschaulich ist dabei sofort klar, dass die Stärke des QCSEs von der Breite des Quanten-
films abhängt[73,74].  
Abb. 2.16 zeigt die berechnete Wellenfunktion von Elektron und Loch in einem Quanten-
film mit zunehmender Potentialbreite. Dabei wurde ein konstantes externes elektrisches 
Feld angenommen (siehe Nebenbild). Deutlich zeigt sich, dass der Einfluss des elektri-
schen Feldes auf die Wellenfunktion mit zunehmender Filmdicke zunimmt. Für sehr 
schmale Potentiale werden die Wellenfunktionen nur minimal beeinflusst, da innerhalb 
des Quantenfilms nur ein geringes Potential abfällt. Mit zunehmendem Potential wird eine 
deutliche Separation der Wellenfunktion beobachtet. Für schwache Felder ist der QCSE 
b)
F > 0F = 0
a)
EExzitonEExziton
Abb. 2.15: Exziton in einem Quantenfilm ohne (a) und 
mit (b) einem externen elektrischen Feld. Die hori-
zontalen Linien entsprechen den Energieeigenwerten 
der Wellenfunktionen. Die Gesamtenergie des Exzi-
tons nimmt mit elektrischem Feld ab. 
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proportional zur vierten Potenz der 
Quantenfilmbreite[73]. Da dieser Ef-
fekt zu starken energetischen Ver-
schiebungen führt, findet er heute 
auch Anwendung in optoelektroni-
schen Modulatoren. Ist der Quanten-
film um ein Vielfaches breiter als der 
Exzitonradius (schwache Beschrän-
kung), so nähert man sich dem Fall 
eines makroskopischen Kristalls an, 
das Exziton dissoziiert im elektri-
schen Feld und man beobachtet wie-
der den Franz-Keldysh-Effekt. 
Wesentlich beim QCSE im Quanten-
film ist die Orientierung des elekt-
rischen Feldes relativ zum Film. Für 
Felder in der Ebene des Quantenfilms 
wird weiterhin der Franz-Keldysh-
Effekt beobachtet, da die Exzitonen in 
dieser Richtung keine räumliche Be-
schränkung durch eine Potentialbar-
riere erfahren. 
Im Gegensatz dazu ist bei Nanokristallen das Exziton in allen drei Raumrichtungen be-
schränkt. Konsequenterweise konnte daher der QCSE auch bei Nanokristallen beobachtet 
werden[14,17,75-81]. 
 
Aufgrund der Probengeometrie (siehe Abschnitt 2.1.2) ist es sehr viel einfacher, elektri-
sche Felder an epitaktische Quantenpunkte anzulegen[75-81]. In diesen Strukturen können 
aufgrund der geringen Schichtdicken im Bereich von einigen 100 nm durch kleine Span-
nungen sehr hohe elektrische Feldstärken erzeugt werden. Dennoch werden in den epitak-
tischen Quantenpunkten in der Regel nur Starkverschiebungen in der Größenordnung von 
0,5 meV bis 5 meV beobachtet, nahezu unabhängig vom verwendeten Halbleitermate-
rial[14,17,75-81]. Ursache hierfür ist die relativ geringe Energiebarriere zwischen dem 
Quantenpunkt und der einbettenden Halbleitermatrix in der Größenordnung von einigen 
10 bis 100 Millielektronvolt. Durch das Anlegen eines Feldes wird ein Tunneln insbeson-





























Abb. 2.16: Elektron- und Lochwellenfunktion in 
Quantenfilmen unterschiedlicher Breite und unend-
lich hohen Potentialbarrieren (gelb unterlegter Be-
reich) unter Anlegen eines konstanten elektrischen 
Feldes. Die Nebenbilder zeigen jeweils schematisch 
die verwendeten Potentiale. 
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tion der Emissionsintensität[81] und zum anderen zu einer verbreiterten Emissionslinie[75-
77,81] führt. Auch bei epitaktischen Quantenpunkten konnte gezeigt werden, dass die Größe 
des QCSEs mit der Ausdehnung der Quantenpunkte und damit der Wellenfunktion ska-
liert[78]. 
 
Im Unterschied zu epitaktischen Quantenpunkten sind kolloidale Nanokristalle nicht in 
einen halbleitenden Kristall eingebettet, sondern von Oberflächenliganden mit einer 
großen Bandlücke umgeben. Entsprechend größer ist die Ionisationsenergie. Empedocles 
und Bawendi ist es 1997 gelungen, den QCSE an kolloidalen Nanokristallen zu beobach-
ten und Starkverschiebungen von bis zu 75 meV zu beobachten[14,17]. CdSe-Nanokristalle 
(teilweise mit einer ZnS-Schale) wurden einzeln zwischen ineinander greifende Finger-
elektroden platziert und die feldabhängige Emission bei tiefer Temperatur (10 K) unter-
sucht. Es konnte gezeigt werden, dass der Starkeffekt in sphärischen Nanokristallen durch 
den quadratischen Anteil dominiert wird. Bei einigen Nanokristallen wurde zusätzlich ein 
zeitlich variables Dipolmoment beobachtet, dessen Ursache fluktuierenden lokalen elektri-
schen Feldern zugeschrieben werden konnte. Die Emissionsverschiebung ΔE konnte durch 
ein Dipolmoment µ und eine Polarisierbarkeit α beschrieben werden: 
2
2
1 FFE ⋅+⋅=Δ αμ , (2.27) 
wobei F der elektrischen Feldstärke entspricht. Im Mittel wurde ein Dipolmoment von 
88,3 Debye und eine Polarisierbarkeit von 5104,2 ⋅  Å3 beobachtet. Dabei zeigten sowohl 
Polarisierbarkeit als auch Dipolmoment eine starke Variation von Partikel zu Partikel. Die 
Polarisierbarkeit nahm mit dem Radius zu, von α ≈ 5105,1 ⋅  Å3 bei 2 nm Radius um einen 
Faktor 2 bei 3,7 nm auf 5102,3 ⋅  Å3. Dies wird in Analogie zu epitaktischen Nanokristal-
len und Quantenfilmen erwartet, da bei größeren Radien die Wellenfunktionen von Elek-
tron und Loch räumlich stärker separiert werden können[72,73]. 
 
Ausgehend vom effektiven Massenmodell wurde der QCSE auch von theoretischer Seite 
ausgiebig untersucht[82-84]. Es ist möglich, Exzitonenergien und Starkverschiebungen der 
einzelnen elektronischen Zustände quantitativ vorherzusagen. Für Nanokristalle mit einem 
Radius von 2 nm werden bei Feldstärken von etwa 300 kV/cm Verschiebungen von etwa 
5 meV durch ein effektives Massenmodell berechnet[82], ein Wert, der deutlich geringer 
ist, als von Empedocles und Bawendi beobachtet[14]. Auch hier wird die starke Abhän-
gigkeit der Starkverschiebung von der Größe der Kristalle vorhergesagt[82]. 
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QCSE in asymmetrischen Nanokristallen 
Unabhängig von der Dimension der Beschränkung oder dem Materialsystem ist allen 
Beobachtungen des QCSEs gemeinsam, dass der QCSE eine ausgeprägte Abhängigkeit 
von der Größe der Struktur besitzt. Mit zunehmender Ausdehnung des Objekts wird auch 
eine Verstärkung der Feldabhängigkeit beobachtet. Je größer das Volumen, desto stärker 
kann man Elektron und Loch voneinander trennen und desto größer ist die Rotverschie-
bung. Um also einen möglichst ausgeprägten Effekt zu erzielen, muss man das Volumen 
für die Separation vergrößern, ohne die charakteristischen Eigenschaften eines Exzitons zu 
verlieren. 
 
Bisher wurden nur runde Quantenpunkte bzw. Nanokristalle untersucht. Bei diesen ver-
ändert sich jedoch mit dem Durchmesser auch gleichzeitig sehr stark die Emissionsener-
gie, da die 3-dimensionale räumliche Beschränkung verringert wird. Ziel muss es also 
sein, die räumliche Beschränkung möglichst in nur in einer Dimension zu beeinflussen. 
Die Exzitonenergie wird dann noch immer im Wesentlichen von den Abmessungen der 
unverändert gebliebenen Raumrichtungen dominiert. Dadurch lassen sich die Vorteile 
kolloidaler Nanokristalle, nämlich einfache Variation der Emissionsenergie, sowie leichte 
Prozessierbarkeit und Synthese zu neuartigen Strukturen mit einer Verstärkung des 
QCSEs verknüpfen. 
 
Wie in den folgenden Kapiteln gezeigt wird, ist es gelungen, diese Voraussetzungen in 
heterostrukturierten Nanostäbchen (Struktur siehe Abschnitt 2.1.3) zu vereinen. Die 
Emissionsenergie wird dabei im Wesentlichen durch den konstanten Durchmesser des 
Nanostäbchen dominiert, wohingegen das Volumen durch die Länge der Nanostäbchen 
kontrollierbar ist. Zusätzlich wird das Loch im CdSe-Kern beschränkt, wohingegen das 
Elektron über das gesamte Nanostäbchen delokalisiert. Man kann also von einer ge-
mischten Dimensionalität in der räumlichen Beschränkung beider Ladungsträger sprechen. 
Die Delokalisierung des Elektrons führt dabei, im Vergleich zu sphärischen Nanokristal-
len, zu einer Verstärkung des QCSE. 
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3 Experimentelle Methoden 
 
Dieses Kapitel erläutert die experimentellen Methoden, die zur Charakterisierung der 
Nanokristallproben verwendet wurden. Prinzipiell können sie in zwei Klassen aufgeteilt 
werden: Ensemblemessungen und Einzelpartikelmessungen. Bei Ensemblemessungen 
wird das Signal parallel von einer großen Anzahl an Nanokristallen aufgenommen, daher 
hat man in der Regel eine hohe Signalstärke. Dies bedeutet jedoch auch zwangsweise eine  
Mittelwertbildung über eine große Anzahl an Nanokristallen. Durch diese Mittelung gehen 
Informationen wie die Linienbreite und Fluktuation der Emission von einzelnen Na-
nokristallen verloren. Diese Eigenschaften können dagegen in Einzelpartikelmessungen 
untersucht werden. Aufgrund des geringen optischen Wirkungsquerschnitts einzelner 
Nanokristalle stellt dies besondere Anforderungen an den experimentellen Aufbau. Die 
wesentlichen Ergebnisse im Rahmen dieser Arbeit wurden aus Einzelpartikelfluoreszenz-
messungen gewonnen. Dementsprechend werden die Ensemblemessungen, wie Absorpti-
ons-, und Photolumineszenzmessungen, sowie Lebensdauermessungen, nur kurz vorge-
stellt. Der Schwerpunkt liegt auf der Beschreibung der Detektion der Emission von ein-
zelnen Nanokristallen, um Eigenschaften wie homogene Linienbreite, spektrale Diffusion 
und elektrische Feldabhängigkeit der Photolumineszenz zu untersuchen. Bei einigen dieser 
Eigenschaften ist es dabei nötig, mehrere tausend Spektren von einem einzelnen Na-
nokristall aufzunehmen. Diese Datenmengen können nur in einem halbautomatisierten 
Auswerteverfahren bewältig werden, welches hier vorgestellt wird. Wie bereits im letzten 
Kapitel dargestellt, ist die Manipulation der Photolumineszenz durch elektrische Felder 
ein wesentliches Ziel der Arbeit. Dazu wurde eine Elektrodenstruktur entwickelt, deren 
Aufbau und Herstellung im letzten Teil des experimentellen Kapitels erläutert werden. 
 
3.1 Absorptions- und Photolumineszenzspektroskopie 
Die optische Dichte einer Probe charakterisiert die Möglichkeit, Photonen einer bestimm-
ten Wellenlänge zu absorbieren. Um diese zu bestimmen wird typischerweise das trans-
mittierte Licht durch eine Nanokristallprobe in Abhängigkeit der Wellenlänge aufgezeich-
net. Abb. 3.1 zeigt ein typisches Absorptionsspektrum, aufgenommen mit einem Cary 50 
Spektrometer der Firma Varian. Deutlich ist eine Zunahme der Absorption zu kleineren 
Wellenlängen hin zu erkennen. Dies entspricht größeren Zustandsdichten bei höheren 
Energien bis hin zu einer quasi kontinuierlichen Absorption im Ultravioletten[85]. Es sind 
vier Maxima erkennbar, die verschiedenen Anregungszuständen des Exzitons zugeordnet  
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werden können. Das ausgeprägteste 
Maximum bei etwa 570 nm entspricht 
dabei der Besetzung des ersten ange-
regten Zustands. 
Kennt man den Absorptionskoeffi-
zienten σ bei einer bestimmten Wel-
lenlänge[86], so kann man nach dem 
Lambert-Beer’schen Gesetz auch die 
Partikelkonzentration n aus folgendem 
Zusammenhang bestimmen[87]: 
 
dneII σ−= 0 ,                      (3.1) 
      d: Dicke der Küvette. 
 
Die Nanokristalle in dieser Arbeit lagen in einer Konzentration von l
mol610−  vor. 
Die Emissionseigenschaften der Nanokristalle können mittels des Photolumines-
zenzspektrums (PL-Spektrums) erfasst werden (Abb. 3.1: rote Kurve). Dazu wird die 
Probe im Bereich der kontinuierlichen Absorption monochromatisch angeregt (Abb. 3.1: 
blaue Linie) und die Emission spektral aufgelöst detektiert. Da die Nanokristalle nach 
Relaxation der Anregungsenergie nur aus dem niedrigsten optisch aktiven Zustand emit-
tieren, wird nur ein Maximum detektiert. Die Daten in dieser Arbeit wurden mit einem 
Cary Eclipse Fluoreszenzspektrometer der Firma Varian aufgenommen. 
 
3.1.1 Bestimmung der Quanteneffizienz 
Die Quanteneffizienz Q gibt an, welcher Anteil der absorbierten Photonen wieder durch 
Photolumineszenz emittiert wird. Sie ist also ein Maß für das Verhältnis von der strah-





Q += .  (3.2) 
Dabei steht krad für den strahlenden Zerfallskanal und knonrad für die Summe aller nicht 
strahlenden Zerfallskanäle. 
Aus der Kombination von Absorptions- und Photolumineszenzspektrum kann die Quan-
teneffizienz bestimmt werden. Dazu vergleicht man die spektral integrierte Emissions-
PL Intensität 
















Abb. 3.1: Typisches Absorptions- (schwarze Kurve) 
und Photolumineszenz (PL, rote Kurve) Spektrum 
einer Nanokristallprobe in Lösung. Die blaue Linie 
entspricht der Anregewellenlänge λex für die Pho-
tolumineszenzmessung. 
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intensität unter Berücksichtigung der absorbierten Intensität AbsI . Letztere bestimmt man 
aus der optischen Dichte OD und der eingestrahlten Intensität I0. Für die Intensität der 
detektierten Photolumineszenz Iem gilt: 
QeIQII exODAbsem ⋅−=⋅= )1( )(0 λ . (3.3) 
Um Reabsorption der Fluoreszenz zu vermeiden, werden die Proben auf eine optische 
Dichte kleiner als 0,02 verdünnt (Reabsorption < 5 %). In der Praxis nähert man beim 
Vergleich der Quanteneffizienzen von verschiedenen Proben derer Absorption auf densel-
ben Wert an, indem die Proben verdünnt werden. Dadurch ist die Anzahl der absorbierten 
Photonen bei beiden Proben gleich groß und man erhält die relative Quanteneffizienz 
direkt aus dem Vergleich der Flächen der PL-Emissionsspektren. Absolute Quanten-
effizienzen können durch Vergleich mit einem Farbstoff bekannter Quanteneffizienz (z. B. 
Rhodamin 6G, Q = 95 % in Ethanol[88]) bestimmt werden. 
3.2 Fluoreszenz-Lebensdauermessung 
Aus den Absorptions- und Photolumines-
zenzspektren kann über die Quanteneffizienz nur 
das Verhältnis von der strahlenden Rate zur 
Gesamtzerfallsrate bestimmt werden. Zusammen 
mit einer zusätzlichen Messung der Fluores-
zenzlebensdauer können auch die absoluten 
Raten bestimmt werden. Die Fluoreszenzlebens-
dauer kann mittels zeitkorreliertem Einzelphoto-
nenzählen (engl. Time-Correlated Single Photon 
Counting, TCSPC) ermittelt werden[89]. Dazu 
werden die Nanokristalle mit kurzen Laserpulsen 
angeregt und der zeitliche Verlauf der Emission 
gemessen. Abb. 3.2 zeigt den schematischen 
Aufbau. Ausgangspunkt für die Anregung ist ein 
Ar-Ionenlaser gepumpter Titan-Saphir-Laser 
(MIRA, Coherent GmbH, Dieburg) mit einer 
Pulslänge von 120 fs und einer Wellenlänge von 
800 nm. Die Repetitionsrate von 76 MHz ent-
spricht einem Pulsabstand von 13,2 ns. Da dies 
in derselben Größenordnung war wie die 



















Abb. 3.2: Schematischer TCSPC Auf-
bau zum Messen der Fluoreszenzle-
bensdauer. Die Repetitionsrate wird 
durch einen Puls-Picker an die Lebens-
dauer der Proben angepasst. Das fre-
quenzverdoppelte Licht wird seitlich in 
die Küvette fokussiert. Senkrecht dazu 
wird die Photolumineszenz detektiert. 
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( nsfluor 13≈τ , siehe Abschnitt 5.1.1), wurde die Periode mittels eines Puls-Pickers um 
einen Faktor 40 reduziert. Dies stellt sicher, dass die Nanokristalle vor jeder erneuten 
Anregung in den Grundzustand relaxieren können. Die Anregung erfolgte bei der fre-
quenzverdoppelten Wellenlänge von 400 nm (engl. Second Harmonic Generation, SHG). 
Der Anregepuls wird seitlich durch eine langbrennweitige Linse in eine Küvette mit der 
verdünnten Nanokristalllösung fokussiert. Die PL wird mittels senkrecht zur Anregung 
stehender Linsen auf eine Photokathode mit anschließender Mikrokanalplatte (engl. Micro 
Channel Plate, MCP) abgebildet. Diese erzeugt beim Auftreffen eines Photon einen Trig-
gerpuls, aus dem zusammen mit dem Lasertrigger vom Puls-Picker die Dauer zwischen 
Anregung der Nanokristalle und Emission des Photons bestimmt wird. Aus einem 
Histogramm dieser Zeitdauern ergibt sich eine Zerfallskurve. Da das Detektorsystem nach 
der Detektion eines Photons eine Totzeit bis zum nächsten Anregepuls hat, muss sicherge-
stellt werden, dass pro Anregezyklus deutlich weniger als ein Photon den Detektor er-
reicht. Ansonsten würde der Detektor ausschließlich durch die zu frühen Zeiten ankom-
menden Photonen ausgelöst, was die Messung zu einer verkürzten Lebensdauer verfäl-
schen würde. Für die Messungen in dieser Arbeit wurde daher die Intensität durch Grau-




Abb. 3.3 zeigt den typischen zeitlichen Verlauf der PL Intensität von CdSe/CdS Nano-
stäbchen (Aspektverhältnis 4,0:1) über vier Größenordnungen in der Intensität. Deutlich 
ist der nicht-exponentielle Charakter zu erkennen. Dies ist auf eine inhomogene Vertei-
lung der Partikelgrößen und eine 
Fluktuation der Lebensdauer durch 
Unterbrechungen der Emission des 
einzelnen Nanokristalls zurückzu-
führen[30,90]. Die verschiedenen 
Größen resultieren in unterschiedli-
chen Lebensdauern und damit einem 
nicht-monoexponentiellen Zerfall 
des Ensembles. Dies erschwert die 
Extraktion einer strahlenden Le-
bensdauer τfluor. Wie man später 
jedoch sehen wird, zeigen die in 
dieser Arbeit untersuchten Proben 


















Abb. 3.3: Typische Zerfallskurve der PL-Intensität ei-
ner Nanopartikellösung von Nanostäbchen mit einem 
Aspektverhältnis von 1:4,0. 
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einen charakteristischen Zeitverlauf, der wiederum die Angabe einer einzigen Zerfallszeit 
sinnvoll macht (siehe Abschnitt 5.1.1). 
 






Mittels Gleichung (3.2) können nun aus der Quanteneffizienz Q und der Fluoreszenzle-
bensdauer τfluor die strahlenden und die nichtstrahlenden Raten ermittelt werden: 
fluor
rad








In Kapitel 0 wurde bereits gezeigt, dass der Radius der Nanokristalle einen entscheidenden 
Einfluss auf die Emissionsenergie hat. Da die Partikelsynthese auf stochastischen Wachs-
tumsprozessen basiert, ist eine Variation in der Größe und auch Form nicht zu vermeiden. 
Trotz größenselektiver Probenreinigung, wie z. B. Ausfällungen in orthogonalen Lö-
sungsmitteln, bleibt eine Größenvariation im Prozentbereich[48]. Aus Abb. 2.12 kann man 
ableiten, dass bei einem Nanokristall mit 2 nm Radius, eine Größenvariation von 5 % in 
etwa einer Energievariation von 190 meV entspricht. Dies ist die Linienbreite, wie sie 
typischerweise in Absorptions- und PL-Spektroskopie beobachtet wird (Abb. 3.1). 
Absorptions- und PL-Spektren geben also ein Maß für die Inhomogenität innerhalb des 
Ensembles wieder und enthalten keine Information über die Linienbreite einzelner Emit-
ter. Die Linienbreite des Ensembles wird daher auch inhomogene Linienbreite genannt. 
Um dennoch die homogene Linienbreite einzelner Nanokristalle zu untersuchen, gibt es 
mehrere Methoden: Einzelpartikelspektroskopie, spektrales Lochbrennen oder Vier-Wel-
len-Mischen, wobei die ersten beiden in der Frequenzdomäne und Vier-Wellen-Mischen 
in der Zeitdomäne gemessen werden. Es zeigt sich, dass bei tiefen Temperaturen Linien-
breiten im Bereich von 0,1 meV bis 10 meV[12,17], also 2 bis 3 Größenordnungen schmaler 
als die inhomogene Verbreiterung, beobachtet werden. 
Beim spektralen Lochbrennen wird mittels eines schmalbandigen Lasers nur ein Sub-
ensemble angeregt und damit eine Größenselektion in der Anregung durchgeführt. Im En-
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semblespektrum zeigt sich ein Bleichen der Absorption bei einer bestimmten Wellenlänge. 
Aus der spektraler Breite dieses „Lochs“ wiederum kann man auf die homogene Linien-
breite schließen[10,91,92]. 
Bei Vier-Wellen-Mischen Experimenten wird das Ensemble durch einen kurzen Laserpuls 
kohärent angeregt. Durch die inhomogene Verbreiterung präzessiert die Phase bei den 
einzelnen Subensembles unterschiedlich schnell und die Phasenbeziehung geht verloren. 
Durch einen zweiten, zeitlich um τd verzögerten, Laserpuls wird die Präzession invertiert 
und nach der Zeit dτ⋅2  überlagern sich die einzelnen Phasen wieder kohärent und ein 
Photon wird emittiert. Die Intensität des Vier-Wellen-Mischen-Signals nimmt mit der 
Dephasierungszeit T2 ab und kann daher durch Variation von τd bestimmt werden. Für 
kolloidale Nanokristalle konnten Dephasierungszeiten in der Größenordung von einigen 
Pikosekunden ermittelt werden[91,92]. 
Beim spektralen Lochbrennen und Vier-Wellen-Mischen können somit homogene Linien-
breiten Γ und Dephasierungszeiten T2, die durch 22/ Th=Γ  verknüpft sind, bestimmt 
werden. Ist man jedoch an spektralen Informationen wie Phononkopplung, Anregungs- 
und Emissionszuständen oder spektraler Diffusion interessiert, so hat die Untersuchung 
der Emission von einzelnen Nanokristallen wesentliche Vorteile. Da man nur ein einzelnes 
Nanopartikel mit seiner lokalen Umgebung untersucht, wird die inhomogene En-
sembleverbreiterung inhärent vermieden. Ihren Ursprung hat diese Methode in der Ein-
zelmolekülspektroskopie[93-95], da bei Molekülen ähnliche inhomogene Verbreiterungen 
beobachtet werden. Bei einzelnen kolloidalen Nanokristallen findet diese Methode seit 
1996 Anwendung[12,13]. In der Einzelpartikelspektroskopie hat sich sehr schnell einer der 
Vorteile von kolloidalen Nanokristallen herausgestellt: da diese in Lösung vorliegen, 
können sie sehr einfach auf Einzelpartikelniveau verdünnt werden. Dies geschieht, ohne 
zusätzliche Methoden, wie zum Beispiel mit einem Elektronenstrahl lithographierte Mas-
ken zur räumlichen Selektion, verwenden zu müssen. 
Bei der Einzelpartikelspektroskopie unterscheidet man zwischen Weitfeldmikroskopie und 
konfokaler Mikroskopie. Bei der ersten Methode erhöht man die räumliche Auflösung und 
insbesondere die Anregungsdichte durch eine beugungsbegrenzte Anregung durch ein 
Objektiv. Zusätzlich wird durch eine Blende die räumliche Auflösung in Strahlrichtung 
erhöht, wodurch sich durch die Ausblendung des Hintergrundsignals ein sehr hohes 
Signal-zu-Rauschverhältnis ergibt. Nachteil der konfokalen Mikroskopie ist die Notwen-
digkeit, das Bild seriell durch eine Abrasterung aufzunehmen. Da die hohe Anregedichte 
jedoch für die hier untersuchten Nanokristalle aufgrund ihres hohen Absorptionsquer-
schnitts nicht nötig war, wurde der wesentliche Vorteil der Weitfeldmikroskopie, die 
Möglichkeit, mehrere Nanokristalle gleichzeitig zu untersuchen, ausgenutzt. 
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3.3.1 Experimenteller Aufbau 
Die Detektion der Fluoreszenz von einzelnen Nanopartikeln erfolgte im Wesentlichen in 
einem Mikroskopaufbau. In diesem wird die Probe durch einen Laser in einer Dunkelfeld-
konfiguration angeregt und das vom Mikroskop aufgesammelte Licht über ein Spektro-
meter analysiert. 
Abb. 3.4 zeigt schematisch den experimentellen Aufbau. Zur Anregung wird ein Ar-Ionen 
Dauerstrichlaser (Model 2020, Spectra Physics Lasers GmbH, Darmstadt) mit einer Emis-
sion bei 457,9 nm verwendet. Ein schmalbandiger Anregefilter (Δλ = 5 nm) blockiert das 
verbliebene Fluoreszenzlicht des Argon Gases. Da die Orientierung der Nanokristalle auf 
dem Substrat statistisch verteilt ist und sie eine starke Polarisationsabhängigkeit zeigen[30], 
werden sie mittels eines λ/4-Plättchens mit zirkular polarisiertem Licht anreget. Für pola-
risationsabhängige Messungen konnte an dieser Stelle ein motorisiertes λ/2-Plättchen 
eingebaut werden. Das Anregelicht wurde über eine Linse (Brennweite 100 mm) unter 
einem Winkel von 60° zur Normalen der Probe in einer Dunkelfeldkonfiguration auf die 
Probe fokussiert. Durch diesen Winkel wird das an der Probe reflektierte Anregelicht am 
Objektiv vorbei geleitet. Aufgrund der seitlichen Anregung ergibt sich eine elliptische 
Anregefläche von etwa 100 µm Höhe auf 130 µm Breite. Mit typischen Anregeleistungen 
von etwa 3 mW folgt eine Anregedichte von etwa 50 W/cm². Die Proben sind unter Va-
kuum in einem Helium-Durchfluss-Mikroskop-Kryostat (Konti-Kryostat Micro, CryoVac 
mbH und CoKG, Troisdorf) auf einem Kühlfinger montiert. Die Temperatur ist über einen 
Bereich von 4,5 K bis 325 K einstellbar. Bei Raumtemperatur kann der Kryostat durch ein 
Magnetventil innerhalb von 3 s mit unterschiedlichen Gasen geflutet werden und so der 
Einfluss des Umgebungsmediums auf die Probenemission untersucht werden. 
Das Fluoreszenzlicht wird durch ein Quarzfenster mittels eines Objektivs mit großem 
Arbeitsabstand (8 mm) und einer numerischen Apertur von 0,55 aufgesammelt. Das Ob-
jektiv verfügte über eine einstellbare Korrektur für den Strahlversatz durch das Quarz-
fenster. Durch einen Langpassfilter (467 nm) wurde das verbliebene Anregelicht heraus-
gefiltert. Optional kann vor dem Spektrometer ein motorisierter Analysator für Polarisa-
tionsmessungen angebracht werden. Das Probenbild wird mit einer Vergrößerung von 
etwa 70:1 auf den Eingangsspalt des Spektrometers abgebildet. Dabei handelt es sich um 
ein 0,3 m PicoHR12 Spektrometer der Firma LaVision mit einem Spiegel zum direkten 
Betrachten des Probenbilds und zwei Gittern mit jeweils 300 Linien/mm und 
1200 Linien/mm. Der Ausgang des Spektrometers wird auf eine CCD-Kamera (Sensicam 
QE, PCO AG, Darmstadt) mit einer Größe von 1376 auf 1040 Pixel abgebildet. 
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Die Datenerfassung erfolgt über einen Computer (PC). Da ein wesentlicher Bestandteil der 
Messung die aktive Manipulation der Emission mittels elektrischer Felder ist, kann über 
den PC auch eine Hochspannungsquelle (Sourcemeter 2400, Keithley Instruments GmbH, 
Germering) synchron mit der Kamera angesteuert werden. Die elektrischen Signale 
werden über einen Vakuumdurchgang auf die Probe geleitet. Die spektrale Auflösung des 
gesamten Systems konnte für das Gitter mit 300 Linien/mm auf 0,5 nm und für das Gitter 
mit 1200 Linien/mm auf 0,12 nm bestimmt werden. 
 
Detektionseffizienz und Zählrate 
Um die schwache Lumineszenz eines einzelnen Nanokristalls möglichst rauschfrei zu 
detektieren, wird von einem Einzelpartikelspektroskopieaufbau eine hohe Aufsammel-
effizienz erwartet. In dem hier verwendeten Aufbau ist sie im Wesentlichen durch das 
Objektiv, welches nur aus einem kleinen Raumwinkel die Abstrahlung der Probe aufsam-
melt, beschränkt. Die Aufsammeleffizienz eines Mikroskopobjektivs ergibt sich zu[96]: 
( ) ⎟⎠⎞⎜⎝⎛ −−= 221 11 nNAObjektivη . (3.7) 
Aus der numerischen Apertur NA des Objektivs und dem Brechungsindex n des umge-


















Abb. 3.4: Schematischer Aufbau der Einzelpartikelfluoreszenzmikroskopie. Zur Beschreibung siehe Erläute-
rungen im Text. 
 Kapitel 3: Experimentelle Methoden 
 45
effizienz von 8 %. Die verwendeten Linsen und Filter ergeben eine Detektionseffizienz 
von ηFilter/Linse = 60 %, für das Spektrometer gilt etwa ηSpekt = 60 % und für die CCD-Ka-
mera etwa ηCCD = 70 %. Insgesamt ergibt sich damit eine Detektionseffizienz von 
ηGesamt = 2 %. 
Nach Leatherdale et al.[86] ist der Absorptionsquerschnitt eines runden Nanokristalls mit 
einem Durchmesser von 4 nm etwa σabs = 4,4⋅10-15 cm2. Mit einer Anregungsdichte von S 
= 50 W/cm2 bei 457,9 nm (= 2,71 eV) kann die Zahl der emittierten Photonen pro 




SN 5105 ⋅== σϖh . (3.8) 
Aus einer Detektionseffizienz von 2 % ergibt sich damit eine Zählrate von: 
s
Photonen
llNanokristaCCD NN 10000%2 =⋅= . (3.9) 
Dies stimmt mit den beobachteten Zählraten überein. 
 
3.3.2 Probenpräparation 
In der Einzelpartikelspektroskopie werden Signale detektiert, die von Objekten in Nano-
metergröße (Wirkungsquerschnitt ~ 0,5 nm2 für einen Nanokristall mit einem Radius von 
2 nm[86]) emittiert werden. Die Mikroskopabbildung der Probe ist auflösungsbegrenzt, so 
dass man trotz räumlicher Selektion effektiv immer das Signal von ungefähr 1 µm2 
(= 106 nm2) Probenfläche aufsammelt. Aus dem Verhältnis dieser Flächen folgt, dass man 
nur mit Substraten und Matrizen arbeiten kann, die mindestens einen etwa 106-fach gerin-
geren Absorptionsquerschnitt haben wie die Nanokristalle. Zudem muss bei der Proben-
präparation auf absolute Reinheit der verwendeten Substrate, Chemikalien, Behälter und 
Pipetten geachtet werden. 
Da die Proben mit 457,9 nm Wellenlänge angeregt werden, können nur Materialien ver-
wendet werden, die bei optischer Anregung in diesem Bereich keine Photolumineszenz 
zeigen. Zwei Substrate zeichneten sich durch einen besonders geringen Hintergrund bei 
einfacher Prozessierbarkeit aus: Quarzglas (Suprasil) und Siliziumwafer. Die Quarzsub-
strate haben einen sehr hohen spezifischen Widerstand, daher sind sie insbesondere für das 
Anlegen von elektrischen Feldern in lateralen Elektrodenstrukturen geeignet. Die Silizi-
umsubstrate wurden aus einem 100 mm Wafer (Dicke 500 µm) geschnitten und hatten ein 
um Faktor 5 geringeres Hintergrundsignal als die Quarzsubstrate. Um eine Unterdrückung 
der Fluoreszenz durch Ladungstransfer vom Nanokristall in das Silizium zu vermeiden, 
waren die Wafer mit einer 300 nm dicken Schicht thermisch oxidiertem Siliziumdioxids 
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beschichtet. Deren Leitfähigkeit von 1 – 100 Ωm erlaubte jedoch nicht das Anlegen von 
hohen elektrischen Feldern. 
Die Substrate werden vor ihrer Verwendung mehrmals in Ultraschallbädern mit unter-
schiedlichen Lösungsmitteln gereinigt. Dabei werden folgende Lösungsmittel und Pro-
zessschritte angewendet: 
 
1) 5 Minuten Aceton im Ultraschallbad 
2) Spülen mit Isopropanol 
3) 15 Minuten Toluol im Ultraschallbad 
4) 2x 15 Minuten Reinstwasser im Ultraschallbad 
 
Anschließend werden die Substrate für 30 Minuten bei 540°C in einem Ofen ausgeheizt. 
Dies erhöht die Benetzbarkeit mit der verdünnten Nanokristalllösung und zersetzt letzte 
möglicherweise verbliebene Reste von fluoreszierenden Substanzen. Substrate mit Alumi-
nium-Elektroden werden statt im Ultraschallbad in erhitzten Lösungsmitteln gereinigt, da 
sich die Finger-Elektroden sonst ablösen. 
Untersuchungen der gereinigten Substrate im Einzelpartikelaufbau zeigten, dass nach 
dieser Reinigung die Zählraten bei typischen Belichtungsintensitäten von 50 W/cm² in der 
Größenordnung von 1-10 s-1 µm-2 lagen und damit zwei bis drei Größenordnungen kleiner 
als die Detektionsrate eines einzelnen Nanokristalls (Gleichung. (3.9)) sind. Dadurch kann 
das Probensignal schon im bildgebenden Modus eindeutig vom Hintergrund unterschieden 
werden. 
Auch die verwendeten Probenbehälter wurden vor ihrer Benutzung ausgeheizt, um mög-
liche photolumineszierende organische Substanzen zu zersetzen. 
 
Die Nanokristalle liegen in hoher Konzentration 
( lmol
610− ) gelöst in Toluol oder Chloroform vor. 
Um auf dem Substrat Filme mit einem mittleren 
Partikelabstand von etwa 5 µm – 10 µm zu 
erreichen, müssen sie um etwa 4 Größenord-
nungen verdünnt werden. Dabei hat sich ge-
zeigt, dass bei derart hohen Verdünnungen die 
Partikel in der Lösung nicht mehr stabil sind, da 
sich die stabilisierenden Oberfächenliganden 
ablösen und damit die Nanokristalle innerhalb 
weniger Stunden agglomerieren und ausfal-
len[97]. Es hat sich als praktisch erwiesen, von 
Abb. 3.5: Probenpräparation durch Auf-
bringen von hochverdünnter Nanoparti-
kellösung und anschließendem Auf-
schleudern zur Erzeugung eines dünnen 
Films. 
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einer vorverdünnten Lösung (1:100) auszugehen, welche auch über Wochen eine kon-
stante Partikelkonzentration und Emission zeigt. Im letzten Verdünnungsschritt, kurz vor 
der Herstellung der Proben, wird der Lösung zusätzlich Polystyrol in der Konzentration 
von 5 mg/ml beigemischt. Polystyrol ist auf der einen Seite eine optisch nicht aktive Mat-
rix, weswegen sie sich für Einzelpartikelspektroskopie eignet. Auf der anderen Seite ver-
bessert es deutlich die Benetzungseigenschaften der Probenlösung auf den Substraten[97]. 
Bringt man die verdünnten Partikellösungen ohne Polystyrolmatrix auf, so ergeben sich 
starke lokale Schwankungen in der Partikeldichte. Durch Aufschleudern (engl. spin coa-
ting) der Lösung mit Polystyrol bei einer Umdrehungszahl von 5000 upm wurde dagegen 
ein gleichmäßiger Polymerfilm mit darin eingebetteten Nanokristallen erreicht. Die Film-
dicke konnte mittels eines Dektaks (Vecco Dektak 6M, Stylus Profiler) auf etwa 25 nm 
Dicke bestimmt werden. 
 
3.3.3 Datenerfassung und -auswertung 
Ausgehend von hochverdünnten Nanokristallen, eingebettet in eine dünne Polymermatrix 
aus Polystyrol, werden die Nanokristalle mittels des Einzelpartikelaufbaus zuerst im bild-
gebenden Modus untersucht. Um die Nanokristalle räumlich zu selektieren, wird dazu der 
Eingangsspalt des Spektrometers derart verkleinert, dass in horizontaler Richtung nur 
jeweils ein Partikel gleichzeitig im Spalt ist. Abb. 3.6a zeigt ein derartiges Bild der Probe 
mit bereits verkleinertem Spalt. Wechselt man nun im Spektrometer vom bildgebenden 
Modus in den spektralen Modus durch Einschwenken eines Gitters, so wird die Emission 
in die horizontale Richtung (Abb. 3.6: x-Richtung) spektral aufgelöst. In vertikaler 
Richtung bleibt weiterhin die Ortsinformation erhalten. Diese Konfiguration ermöglicht 
es, mit einer Aufnahme bis zu 15 Nanokristalle simultan zu spektroskopisieren. 
 
Das Spektrum erhält man durch vertikale Summation über den Bereich der Einzelpartikel-
emission (Abb. 3.6b, rote markierter Bereich; engl. Region Of Interest, ROI). Bei Bedarf 
kann man in einem Bereich ohne Nanopartikel den Hintergrund (Abb. 3.6b, gelb markier-
ter Bereich) summieren und vom Spektrum abziehen. Bei Proben mit geringer Emissi-
onsintensität kann durch die Akkumulation von Hintergrundsignal über die lange Integra-
tionszeit das Spektrum signifikant beeinflusst werden. Abb. 3.6c zeigt ein Spektrum eines 
stark emittierenden einzelnen Nanokristalls nach Korrektur um den Hintergrund. 




Ein Teil dieser Arbeit ist die Untersuchung der spektralen Diffusion auf langen Zeitskalen. 
Dazu werden Serien von Spektren mit jeweils einer Sekunde Integrationszeit über einen 
Zeitraum von bis zu 1 ½ Stunden aufgezeichnet. Dadurch entstehen für jeden Nanokristall 
mehrere Tausend Spektren, aus denen jeweils Emissionsenergie und Linienbreite extra-
hiert werden müssen. Die Analyse dieser Anzahl an Spektren ist nur durch eine partiell 
automatisierte Routine zu bewältigen. Abb. 3.7 zeigt das Prinzip eines Algorithmus, der 
aus einzelnen Spektren automatisch diese Informationen extrahieren kann. 
Das typische Emissionsspektrum kann durch eine Lorenzkurve beschrieben werden. Das 
Spektrum in Abb. 3.7a zeigt neben der Hauptemission auch eine Phononbande bei 27 meV 
Rotverschiebung, wie es typisch für CdSe ist[60]. Ziel des Algorithmus ist es, an eine sol-
che Kurve eine Lorenzkurve anzupassen, wobei die Emissionsposition, -breite und auch 
Intensität von Spektrum zu Spektrum stark schwanken können. Passt man daher eine 
Lorenzkurve mit beliebigen Startparametern an, so versagt sehr häufig der χ²-Algorith-
mus. Eine wesentliche Vorrausetzung für die Konvergenz ist also die Vorgabe von ver-
nünftigen Anfangsparametern insbesondere für die Maximaposition der Lorenzkurve. 
Diese muss jedoch für jedes einzelne Spektrum ermittelt werden. Dazu wird ein Schwell-
wert (Abb. 3.7a, gestrichelte Linie) vorgegeben, dessen Überschreiten das zu bestimmende 
Maximum markierte. Idealerweise schneidet sich der Schwellwert mit der Messkurve nur 





















Wellenlänge (nm)  
Abb. 3.6: Datenerfassung auf 
der CCD. (a) Im Bildbereich 
wird der Eingangsspalt des 
Spektrometers so weit ge-
schlossen, dass in vertikaler 
Richtung nur noch einzelne 
Nanokristalle liegen. (b) 
Ortsaufgelöstes Spektrum von 
(a) nach Eindrehen eines 
Gitters statt des Spiegels. Die 
rote Linie markiert die Emis-
sion eines einzelnen Na-
nokristalls, dessen Emissi-
onsspektrum in (c) vertikal 
addiert wurde. Die gelbe Linie 
markiert den gewählten Be-
reich zur Hintergrundkorrektur. 
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χ²-Lorenzkurvenanpassung. Aufgrund des Signalrauschens wird der Schwellwert im 
Übergangsbereich in der Regel mehrfach geschnitten. Daher werden die Rohdaten vor 
dem Suchen der Schnittpunkte jeweils mit einem gleitenden Polynomialfit geglättet (Abb. 
3.7a, rote Linie). Gegenüber einem gleitenden Durchschnitt hat dieses Verfahren den 
Vorteil, die Maximalamplitude nicht zu verringern, was insbesondere bei sehr schmalen 
Linienbreiten und hohen Intensitäten zu besseren Ergebnissen führt. Häufig wird parallel 
zur Hauptemission ein zweites, um die Energie des longitudinalen optischen Phonons 
rotverschobenes, Replikat der Hauptlinie beobachtet. Daraus können unter anderem In-
formationen zur Phononkopplung extrahiert werden. Dazu wird eine zweite, relativ zum 
Hauptmaximum versetzte Lorenzkurve angepasst (Abb. 3.7b, grün gestrichelte Linie). Als 
wesentliche Charakteristika der angepassten Lorenzkurve ergeben sich die Emissionspo-
sition E0 und die Linienbreite Γ (auch Halbwertsbreite, engl. Full Width at Half Maximum, 
FWHM): 




+−+= EEAIEI , (3.10) 
wobei zusätzlich eine Verschiebung I0 berücksichtigt wird, die den eventuell verbliebenen 
Hintergrund ausgleicht. 


























Abb. 3.7: Typisches Einzelpartikelspektrum. (a) Die Messwerte (schwarze Kurve) wurden mit einem 
gleitenden Polynom (rote Kurve) geglättet. Die Schnittpunkte der geglätteten Kurve mit einem Schwellwert 
markieren die Emissionsenergie des Nanokristalls. (b) Von der Emissionsenergie ausgehend kann eine 
Lorenzkurve angepasst werden (durchgezogene grüne Linie). Damit lassen sich Emissionsmaximum und 
Linienbreite extrahieren. Das rotverschobene Phononbande kann durch eine zweite Lorenzkurve (gestri-
chelte grüne Linie) charakterisiert werden. 
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Die Anwendung dieser Routine funktioniert für die große Mehrheit der einzelnen Spektren 
bereits ausreichend gut. Dennoch gibt es drei typische Fehlerbilder, die sich durch einfa-
che Auswahlkriterien vermeiden lassen und damit eine Nachsortierung der Ergebnisse 
nicht mehr erforderlich machen. Die typischen Fehler sind in Abb. 3.8 aufgeführt. In Abb. 
3.8a wird der Schwellwert trotz Glättung der Messkurve mehrfach überschritten, da sich 
z. B. durch große spektrale Sprünge die Emissionsposition während der Integrationszeit 
deutlich verschoben hat. Diese Spektren können entweder komplett verworfen werden, 
oder aber man kann nur das am stärksten ausgeprägte Maximum auswählen. Abb. 3.8b 
zeigt ein Spektrum, wie es typischerweise durch ein kosmisches Ereignis auf dem CCD-
Chip hervorgerufen wird. Durch Strahlung wird singulär auf einem Pixel besonders viel 
Energie deponiert, welche aber nicht von der Probe kommt. Diese Ereignisse kommen 
insbesondere bei sehr langen Integrationszeiten vor. Im Spektrum kann man sie deutlich 
durch ein extrem schmales und intensives Maximum erkennen. Aufgrund der hohen Inten-
sität ist es für die Minimierung des χ²–Wertes günstiger, die Lorenzkurve an dieses 
Extremum anzupassen. Da deren Linienbreite deutlich unterhalb der Auflösung des 
Spektrometers liegt, können diese Spektren anhand eines Minimalwertes für die Linien-
breite automatisch aussortiert werden. Auf der anderen Seite kommt es aber auch zu ex-
trem breiten Linien, wenn die Lorenzkurve wiederum nicht mehr die Emissionslinie wie-
dergibt, sondern aufgrund des insgesamt günstigern χ²-Wertes dem Hintergrund angepasst 
wurde (Abb. 3.8c). Auch in diesem Fall kann man die entsprechenden Spektren anhand 
ihrer nunmehr deutlich zu großen Linienbreite automatisch aussortieren. 
























Abb. 3.8: Fehlerbilder für eine automatisierte Kurvenanpassung. (a) Der Schwellwert wird durch die geglät-
tete Kurve (rot) mehrfach geschnitten. (b) Die Lorenzkurve (grün) wurde einem Maximum, hervorgerufen 
durch ein kosmisches Ereignis, angepasst. Das Spektrum zeigt einen Ausschnitt des vollständigen spektralen 
Bereichs (Nebenbild) (c) Anpassung der Lorenzkurve (grün) an den Hintergrund statt an die Emission des 
Nanokristalls bei 2,08 eV. 
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Wendet man den obigen Algorithmus zusammen mit diesen Auswahlkriterien an, so kön-
nen dadurch die spektralen Informationen mehrerer tausend Spektren innerhalb von weni-
gen Minuten extrahiert werden. Dies ist eine wichtige Vorraussetzung für die Ergebnisse 
zur spektralen Diffusion. 
 
3.4 Elektrodenstrukturierung zum Anlegen elektrischer Felder 
 
Ein wesentlicher Teil dieser Arbeit beruht auf der Untersuchung von feldinduzierten 
Effekten an Nanokristallen. Schon 1997 wurde durch Empedocles und Bawendi[14] ge-
zeigt, dass es dazu nötig ist, Probengeometrien zu entwickeln, die Feldstärken von mehr 
als 105 V/cm erlauben. In vertikalen Schichtstrukturen, wie sie zum Beispiel bei Quanten-
filmen[3,72] und organischen Leuchtdioden[98] verwendet werden, bilden die zusätzlichen 
Materialien des Schichtsystems eine Quelle für ein erhöhtes Hintergrundsignal, was die 
Einzelpartikelspektroskopie erschwert. Daher wurden laterale Fingerstrukturen verwendet, 
deren Aufbau und Herstellung im Folgenden erläutert wird. 
3.4.1 Elektrodenstruktur und Aufbau 
Die lateralen Elektroden bestehen aus ineinander greifenden Aluminiumfingern. Zwischen 
diesen Fingern wird, wie auch bei unstrukturierten Substraten, eine 25 nm Polystyrol-
schicht mit einer hochverdünnten Nanopartikelkonzentration aufgebracht. Um mit der 
verfügbaren Hochspannungsquelle mit einer Ausgangsspannung von 1000 V Feldstärken 
von bis zu 1 MV/cm zu erzeugen, waren Elektrodenabstände kleiner als 10 µm nötig. Abb. 
3.9a zeigt schematisch den Aufbau der Proben. Sie bestehen aus jeweils vier Finger-
strukturen, die paarweise durch die Kontaktstellen mit Spannung versorgt werden konn-







Abb. 3.9: Schematischer Aufbau der Fingerelektroden. (a) Übersicht über die Gesamtstruktur mit jeweils 4 
Elektrodenpaaren. (b) Detailausschnitt der Fingerstruktur mit Maßstab. (c) Laterale Probengeometrie (nicht 
maßstabstreu). 
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ren, z. B. durch einen Kurzschluss, die weitere Messung an den verbliebenen Elektroden. 
Dies hat sich insbesondere bei den Tieftemperaturmessungen, die eine längere Vorberei-
tungszeit benötigen, bewährt. Abb. 3.9b zeigt einen Ausschnitt der Fingerstruktur. Die 
Elektroden bestehen aus 15 µm breiten Aluminiumstreifen mit einer Höhe von etwa 70 nm 
und haben einen Abstand von 8 µm. Spannungen von 800 V entsprechen damit 1 MV/cm. 
Der vertikale Aufbau ist in Abb. 3.9c gezeigt (nicht maßstabsgetreu). Als Substrat wurden 
Quarzgläser (Suprasil; Durchmesser 25 mm; Dicke 0,5 mm) verwendet, da diese zum 
einen keine Lumineszenz haben und damit für Einzelpartikelspektroskopie geeignet waren 
und zum zweiten einen sehr hohen spezifischen elektrischen Widerstand haben, wodurch 
Kurzschlüsse und Leckströme durch das Substrat vermieden wurden. Bei der Verwendung 
von Siliziumsubstraten hat diese Art von Kurzschlüssen die maximale Spannung auf etwa 
100 V begrenzt. 
3.4.2 Herstellungsprozess 
Die Elektrodenstrukturen wurden in einem Kontaktlithographieprozess mit anschlie-
ßendem Aufdampfen der Aluminiumelektroden in einem Reinraum hergestellt. Im Fol-
genden wird ein kurzer Überblick über die Herstellungsprozesse gegeben: 
Nach dem Reinigen der Substrate (Aceton und Isopropanol, jeweils 15 Minuten im Ultra-
schallbad) und anschließendem Trocknen wird zuerst der Photolack aufgebracht. Da 
dieser auf dem Quarzsubstrat nur schlecht haftet, ist eine 200 nm Schicht Haftvermittlers 
(AR 300-80, AllResist GmbH, Strausberg) nötig. Er wird im Spincoating-Verfahren bei 
6000 upm aufgebracht und anschließend für 2 Minuten auf einer 200°C heißen Heizplatte 
getrocknet. Direkt anschließend wird ebenfalls durch Spincoaten der Photolack (AZ P 
5350, AllResist GmbH, Strausberg) aufgebracht. Eine Umdrehungszahl von 4000 UPM 
resultiert in einer Lackdicke von 1 µm. Der Photolack wird anschließend für 20 Minuten 
bei 96°C in einem Umluftofen getrocknet. Dadurch verdunstet das verbliebene Lösungs-
mittel. Vor dem Belichtungsprozess kühlen die belackten Substrate für ca. 30 Minuten bei 
Raumtemperatur ab. Dabei kann der Photolack Luftfeuchtigkeit aufnehmen, die in der 
photochemischen Reaktion während der Belichtung nötig ist[99]. Die Belichtung findet in 
einem Kontaktlithographieverfahren in einem Mask-Aligner (MicroTec MA6, Suss Mic-
roTec Lithographie GmbH, Garching) statt (Abb. 3.10a). Die Maske wurde nach einem 
Design zusammen mit Florian Schindler von einem kommerziellen Anbieter (Masken 
Lithographie & Consulting GmbH, Jena) hergestellt. Die Belichtungsenergie beträgt 
typischerweise etwa 140 mJ/cm2. Das belichtete Substrat wird anschließend für 
30 Sekunden in einem KOH-Entwickler (AR 300-35, AllResist GmbH, Strausberg; Ver-
dünnung 1:2 mit Reinstwasser) entwickelt. Eine geringfügige Überentwicklung gewähr-
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leistet die Bildung einer Unterhöhlung (engl. Undercut; Abb. 3.10b, frei entwickelte 
Struktur wird zum Substrat hin breiter). Diese ist für den Lift-Off Prozess nach dem 
Bedampfen mit Aluminium zum Ablösen des überflüssigen Aluminiums nötig. 
Durch die thermische Verdampfung von Aluminium in einer Aufdampfanlage (Edwards 
Auto 306 Turbo, Horw, Schweiz) wird eine 70 nm Aluminiumschicht aufgebracht (Abb. 
3.10c). Da durch den Undercut eine Spalte zwischen dem Aluminium auf dem verbliebe-
nen Photolack und auf dem Substrat entsteht, kann das überflüssige Aluminium in einem 
Lift-Off Prozess zusammen mit dem verbliebenen Photolack und Haftvermittler in ko-
chendem Aceton abgelöst werden. Übrig bleiben die Fingerstrukturen auf dem Quarzsub-












Abb. 3.10: Lithographieprozess zur Herstellung von Aluminiumstrukturen auf planaren Substraten. (a) 
Schichtsystem und Belichtung. (b) Querschnitt nach dem Entwicklungsvorgang. (c) Aufdampfen der 
Metallelektroden. (d) Aluminiumelektroden nach dem Lift-Off-Prozess. 
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4 Optische Spektroskopie einzelner kolloidaler Nano-
kristalle 
 
Folgt man den Überlegungen aus Kapitel 0 und 1, so erwartet man für die Absorption 
eines Nanokristalls scharfe atomartige Übergänge und für die Emission eine diskrete, 
zeitlich konstante Emissionsenergie. Betrachtet man jedoch das Spektrum eines einzelnen 
kolloidalen Nanokristalls, so zeigt sich, dass dessen Emission bei kontinuierlicher 
Anregung weder zeitlich noch spektral konstant ist, sondern deutliche Fluktuationen auch 
in der Intensität aufweist[12,14,77,81,90,100-111]. 
Dabei ist es zuerst wichtig festzustellen, dass man in einer verdünnten Probe tatsächlich 
einzelne Nanokristalle und nicht Agglomerate von Nanokristallen untersucht. Letzteres 
wird im Folgenden anhand von zwei typischen Merkmalen ausgeschlossen. 
Anschließend werden die Ursachen und Mechanismen der zeitlichen Fluktuation der 
Emissionsintensität anhand von Messungen unter verschiedenen Umgebungsmedien 
untersucht. Im letzten Teil dieses Kapitels wird das Emissionsspektrum von einzelnen 
Nanokristallen diskutiert. Dessen zeitliche Fluktuation, die so genannte spektrale Diffu-
sion, hat einen wesentlichen Einfluss auf die Linienform und –breite der Emission eines 
einzelnen Nanokristalls. 
 
4.1 Nachweis einzelner Nanokristalle 
 
Untersucht man ein nanometergroßes Objekt mit einem Fernfeldmikroskop, so entsteht 
eine beugungsbegrenzte Abbildung, deren räumliche Auflösung durch das Rayleighlimit 
in der Größenordung der Wellenlänge liegt[87]. Die Informationen über Form und Orien-
tierung der Nanoobjekte gehen im Bildbereich zunächst verloren, weswegen nicht mehr 
entschieden werden kann, ob man einzelne Nanokristalle oder kleine Agglomerate unter-
sucht. Es ist zwar möglich, solche Informationen durch die Kombination verschiedener 
Techniken, wie z. B. Rasterkraftmikroskopie oder Transmissions-Elektronen-Mikroskopie 
(TEM), zu bekommen[112], dies stellt besondere Anforderungen an das Substrat und die 
Probenpräparation. Im Folgenden wird daher kurz anhand zweier weiterer Kriterien, einer 
Konzentrationsreihe und der diskreten Unterbrechung der Emission, sichergestellt, dass 
einzelne Nanokristalle vorliegen. 
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Konzentrationsreihe 
Typischerweise wird die Dichte der Nanokristalle auf der Probe mit einer Konzentra-
tionsreihe eingestellt. Dabei beginnt man mit hohen Nanokristallkonzentrationen und 
verdünnt die Nanokristalllösung bis auf der Probe ein Polystyrolfilm mit der gewünschten 
Partikeldichte entsteht (siehe Abschnitt 3.3.2). Abb. 4.1 zeigt Fluores-
zenzmikroskopaufnahmen einer solchen Konzentrationsreihe über zwei Größenordnungen 
der Verdünnung. Die Partikeldichte skaliert dabei mit der Konzentration von einem 
nahezu geschlossenen Film (10-3)  bis zu vereinzelten Nanokristallen (10-5). Dabei bleibt 
die Helligkeit der einzelnen Punkte unverändert, ein wichtiger Hinweis, dass die einzelnen 
Emitter während der Verdünnung unverändert bleiben. 
 
Ausgehend von der Konzentration der unverdünnten Nanokristalllösung 
( lmolllNanokristan
6101 −⋅= ) kann die Partikeldichte abgeschätzt werden. Die Ausgangslösung 
wird um einen Faktor .Verdf  verdünnt und mit Polystyrol versetzt ( ml
mg
PSm 5= ). Da nach 
dem Ausbilden des Polymerfilms das gesamte Lösungsmittel verdampft ist, bestimmt sich 
die Partikelkonzentration c aus der Dichte der Nanokristalle c im Volumen des Polystyrols 
PSV , wobei aufgrund der hohen Verdünnung das Eigenvolumen der Nanokristalle 

















⋅⋅≈⋅=⋅= , (4.1) 
mit einer Dichte von Polystyrol von 331005,1 m
kg
PS ⋅=ρ .  
In einer unverdünnten Probe befänden sich also etwa 105 Nanokristalle pro Kubikmikro-




. 101 mVerdfdcdA μ⋅⋅=⋅= . (4.2) 
Bei einer Verdünnung von 10-4 und der Filmdicke von 25 nm ergibt sich damit eine Flä-
chendichte von 0,25 µm-2. Diese entspricht einem mittleren Partikelabstand von etwa 
2 µm. Aus Abb. 4.1b liest man einen etwas größeren Abstand von =>< r  4,3 µm ab. Die 
Quanteneffizienz der Nanokristalle ist im Film deutlich geringer als in der Lösung. Dies 
äußert sich auf der Einzelpartikelebene darin, dass nicht alle Nanokristalle emittieren. 
Berücksichtigt man diese Vorraussetzungen, so stimmt die abgeschätzte Größenordung 
gut mit der beobachteten Dichte überein und man kann aus der Konzentrationsreihe 
schließen, dass einzelne separierte Nanokristalle untersucht wurden. 




Ein zweites, sehr starkes Indiz für die Beobachtung von einzelnen Nanokristallen kann aus 
dem zeitlichen Verlauf der integrierten Emissionsintensität abgeleitet werden. Schon zu 
Beginn der Untersuchung einzelner kolloidaler Nanokristalle konnten Nirmal et al.[13] 
zeigen, dass die Intensität eines einzelnen Nanokristalls diskontinuierlich zwischen einem 
emittierenden und einem nicht emittierenden „dunklen“ Zustand reversibel schaltet. Ursa-
che und Mechanismus dieses Verhaltens werden im nächsten Abschnitt erläutert.  
Abb. 4.2a zeigt den Intensitätsverlauf eines CdSe/CdS Kern/Schale Nanokristalls über 
500 s mit einer Zeitauflösung von 1 s. In Abb. 4.2b ist das Histogramm der Intensitäts-
verteilung aufgetragen. Deutlich erkennt man zwei Emissionsniveaus. Die Emissions-
intensität fluktuiert nahezu binär zwischen dem emittierenden und dem dunklen Zustand. 
Die Länge der An- und Auszeiten ist dabei statistisch verteilt. Beachtet man die Integra-
tionszeit von 1 s, so kann man die dazwischen liegenden Intensitäten als Zustände verste-
hen, in denen der Nano-
kristall während der Integ-
ration nur partiell im 
emittierenden Zustand 
war. Würden innerhalb 
des beugungsbegrenzten 
Abbilds mehrere Nano-
kristalle emittieren, so er-
wartet man mehrere Emis-
sionsniveaus, bzw. im Fall 
von Agglomeraten sogar 
eine kontinuierliche Fluk-
10-3 10-4 10-5
20 µm20 µm20 µm
 
Abb. 4.1: Mikroskopbild eines 25 nm dicken Polystyrolfilms mit eingebetteten Nanostäbchen in 
unterschiedlicher Verdünnung fVerd.. Die Emissionsintensität ist in Falschfarben kodiert. Für die einzelnen 
Emitter bleibt sie unabhängig von der Verdünnung. 


















Abb. 4.2: (a) Zeitverlauf der Emissionsintensität eines runden 
CdSe/CdS Nanokristalls über 500 s mit einer zeitlichen Auflösung 
von 1 s. (b) Histogramm der Intensität aus (a). Die grüne Kurve 
entspricht der Anpassung von zwei Gaußkurven. 
Kapitel 4: Optische Spektroskopie einzelner kolloidaler Nanokristalle  
 58 
tuation. Aus dem Auftreten von zwei diskreten Intensitätsniveaus kann daher ebenfalls 




4.2 Blinken: Die Unterbrechung der Emission durch Ionisations-
ereignisse 
Die diskrete Unterbrechung der Emission von einzelnen Nanokristallen, das so genannte 
„Blinken“ (engl. Blinking), wie in Abb. 4.2 gezeigt, ist zwar eine sehr hilfreiche Eigen-
schaft, um die Beobachtung von einzelnen Nanokristallen zu verifizieren, aus der Sicht der 
Anwendung ist dieser Prozess aber von großem Nachteil. 
Die Ursache für den dunkeln Zustand ist die Ionisation des Nanokristalls[13,113]. Wird dann 
ein Photon absorbiert und ein Exziton erzeugt, so handelt es sich um ein System mit drei 
Ladungsträgern. Der Energietransfer nach Rekombination des Elektron-Loch Paars zum 
dritten Ladungsträger durch Auger-Prozesse[19] und anschließender nichtstrahlender 
Relaxation ist deutlich schneller (~100 ps) als die strahlende Rekombination des Exzitons 
(~10 ns). Daher erscheint ein geladener Nanokristall dunkel[13,107]. Die Ionisation findet 
dabei durch die Lokalisierung eines der Ladungsträger an einer Defektstelle an der Ober-
fläche oder der direkter Umgebung des Nanokristalls statt[13,107,109]. Ein Verständnis der 
Ionisations- bzw. Neutralisationsprozesse kann aus der Statistik über die Länge der An- 
und Auszeiten ( ausan /τ ) gewonnen werden. In den Experimenten zeigte sich, dass deren 
Wahrscheinlichkeit )( / ausanP τ  durch ein universelles Potenzgesetz mit dem Exponenten m 
beschrieben werden kann[103,107,109,110]: 
m
ausanausanP // )( ττ = . (4.3) 
Die Verteilung der An- bzw. Auszeiten ist unabhängig von der Temperatur und der Anre-
geleistung [107,109]. Daraus folgt, dass es offensichtlich keine Aktivierungsenergie für den 
Übergang in den ionisierten Zustand gibt, was auf einen Tunnelprozess der Ladungsträger 
zu den Defektstellen hinweist. Wären die Defektzustände dabei isoenergetisch, so würde 
man einen exponentiellen Zusammenhang zwischen den An- bzw. Auszeiten und deren 
Wahrscheinlichkeit erwarten[114]. Das Auftreten eines Potenzgesetz hingegen setzt eine 
energetische Verteilung der Energieniveaus voraus[103,107,109]. 
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Eine wichtige Frage in diesem Zusammenhang ist nun, ob man die Ionisations- oder Neut-
ralisationsprozesse aktiv beeinflussen kann. Eine Verlängerung der Anzeiten, bzw. eine 
deutliche Verkürzung der Auszeiten wäre von großem Vorteil, da beides in einer Erhö-
hung der Quanteneffizienz und damit der Gesamtintensität resultiert. In Ensemblemessun-
gen konnte gezeigt werden, dass die Fluoreszenzintensität stark vom Umgebungsmedium 
abhängt[115-117]. Dabei blieb bisher unklar, ob diese Zunahme auf eine erhöhte Emission 
einzelner Nanokristalle, oder eine Zunahme der Anzahl der emittierenden Nanokristalle 
zurückzuführen ist. 
 
4.2.1 Einfluss des Umgebungsmediums auf nichtstrahlende Zustände 
Wie im Folgenden gezeigt wird, erlangt man durch die Untersuchung des Blinking-Ver-
haltens von einzelnen Nanokristallen unter verschiedenen Umgebungsmedien einen tiefe-
ren Einblick in die zugrunde liegenden Mechanismen und kann zwischen Ionisations- und 
Neutralisationsprozessen unterscheiden[110]. Hierzu wurden einzelne sphärische CdSe-
Nanokristalle mit einer ZnS-Schale mit einer Dicke zwischen 1,2 und 4,2 Monolagen 
untersucht. Die Nanokristalle waren, wie in Kapitel 3.3 beschrieben, hochverdünnt in 
einer 25 nm dicken Polystyrolmatrix eingebettet und konnten innerhalb von 3 s unter-
schiedlichen Gasen ausgesetzt werden. Im bildgebenden Modus wurde der zeitliche 
Verlauf der Emissionsintensität mit einer Integrationszeit von 138 ms aufgezeichnet. 
Daraus ließ sich sowohl die relative Anzahl, als auch die mittlere Emissionsintensität der 
emittierenden Nanokristalle bestimmen. Abb. 4.3 zeigt die PL-Emission einer typischen 
Probenstelle von Nanokristallen mit einer 1,2 Monolagen dicken CdS-Schale unter Va-
kuum (links) und an Luft (rechts). Die Kreise markieren Nanokristalle, die unter beiden 
Umgebungsmedien emittiert haben. Bei den Nanokristallen mit einer ZnS-Schale von 
1,2 Monolagen nahm die Anzahl 
der emittierenden Kristalle im 
Mittel um einen Faktor 7 von 
Vakuum nach Luft zu. Die 
Emissionsintensität des einzel-
nen Nanokristalls lag an Luft im 
Mittel um einen Faktor 8,5 
höher. Insgesamt emittierten die 
Nanokristalle an Luft also etwa 
um einen Faktor 60 stärker.  
Vakuum Luft
 
Abb. 4.3: Mikroskopbild (138 ms Integrationszeit) eines 
CdSe Nanokristalls mit einer CdS-Schale (1,2 Monolagen) 
einmal unter Vakuum und einmal unter Luft. Die Kreise 
markieren Nanokristalle, die unter beiden Umgebungs-
medien emittiert haben. 
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Analog zu Kuno et al.[109] 
wird das Blinking-Ver-
halten anhand der Ver-
teilung der An- und Aus-
zeiten charakterisiert. 
Abb. 4.4 zeigt die Wahr-
scheinlichkeitsverteilung 
für die An- und Auszeiten 
für zwei verschiedene 
Schalendicken (1,2 und 
4,2 Monolagen) jeweils 
an Luft (offene Kreise) 
und in Vakuum (gefüllte 
Dreiecke). Die doppello-
garithmische Auftragung 
zeigt einen linearen Zu-
sammenhang, was das 
Potenzgesetz (Gleichung 
(4.3)) bestätigt. Der Ex-
ponent m ist für die An-
zeiten sowohl von der 
Schalendicke, wie auch vom Umgebungsmedium unabhängig und beträgt für alle Anzeit-
verteilungen m = -1,55. Dies ist in guter Übereinstimmung mit vorherigen Experimenten 
von m = -1.52[107]. Bei den Auszeiten ändert er sich auf m = -1,25, mit einer 
entscheidenden Ausnahme für Nanokristalle mit einer dünnen Schale im Vakuum, dort 
beträgt er m = -1,05. 
Daraus kann geschlossen werden, dass Nanokristalle mit dünner Schale in Vakuum deut-
lich längere Zeiten in nicht strahlenden Zuständen verbringen, als Nanokristalle mit einer 
dickeren Schale, unabhängig vom Umgebungsmedium. Dieser Zusammenhang konnte in 
vorherigen Untersuchungen nicht beobachtet werden[118,119]. Die Ursache dafür liegt wahr-
scheinlich daran, dass bisher Luft und Vakuum nicht direkt miteinander verglichen wur-
den. Dabei ist ein Vergleich von Luft und Vakuum von besonderem Interesse, da die 
meisten Raumtemperaturuntersuchungen an einzelnen Nanokristallen an Luft durchge-




































Abb. 4.4: Histogramm der An- und Auszeiten von zeitlichen 
Intensitätsverläufen von CdSe/ZnS Nanokristallen mit unter-
schiedlicher Schalendicke (1,2  und 4,2 Monolagen) an Luft (of-
fene Kreise) und Vakuum (geschlossene Dreiecke) in doppelloga-
rithmischer Auftragung. 
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Diese Beobachtungen sind konsistent mit der Annahme, dass in einem Nanokristall ein 
nicht emittierender Zustand existiert, der eine sehr lange Lebensdauer in Vakuum hat. Die 
Lebensdauer ist dabei sehr empfindlich von der direkten Umgebung (Umgebungsgas bzw. 
ZnS-Schale) abhängig und wird an Luft deutlich verkürzt. Die Abnahme der Lebensdauer 
des dunklen Zustandes unter Luft zeigt, dass dieser Zustand durch eine Reaktion mit der 
Luft entvölkert werden kann. Der Neutralisationsprozess wird also beschleunigt. Da die 
Anzeiten jedoch nach dem Fluten mit Luft nahezu unverändert sind, beeinflusst das Um-
gebungsgas den Ionisationsprozess offenbar nicht. 
 
Um den Mechanismus für die Emissionsverstärkung zu verstehen, wurde die Probe mit 
unterschiedlichen Gasen geflutet. Dabei konnte unter Einfluss von Helium und Stickstoff 
keine Verstärkung beobachtet werden. Flutet man dagegen die Nanokristalle mit einer 
dünnen ZnS-Schale mit Sauerstoff (99,98 % Reinheit), so erhöht sich die Intensität insge-
samt um einen Faktor von 9. Da man eine deutliche Erhöhung der Emission nach Fluten 
mit trockenem Sauerstoff beobachtet, was im Gegensatz zu früheren Experimenten in 
Nanokristallfilmen[115], aber im Einklang mit neuen Experimenten in Nanokristalllösun-
gen[117] ist, folgt daraus, dass Sauerstoff alleine eine wesentliche Rolle bei der Neutralisa-
tion von ionisierten Nanokristallen spielt. Dennoch war der Effekt nach Fluten mit Luft 
um eine Größenordnung stärker. Der wesentliche Unterschied zwischen diesen beiden 
Gasen besteht in der Luftfeuchtigkeit, so dass offensichtlich eine Kombination aus Wasser 
und Sauerstoff die wesentliche Rolle in der Entvölkerung von Oberflächendefekten spielt. 
In früheren Veröffentlichungen wurden mehrere Mechanismen zur Verstärkung der Fluo-
reszenz vorgeschlagen[115,116]. In diesen Experimenten wurde keine zeitliche Verzögerung 
zwischen dem Fluten und der Zunahme der Emission beobachtet und die Experimente 
waren reversibel. Dies macht eine chemische Reaktion z. B. der Oberflächenliganden oder 
eine Oxidation des Kristalls[118,120] unwahrscheinlich. Da es sich bei den Oberflächen-
ladungen mit großer Wahrscheinlichkeit um Elektronen handelt[103,113], ist ein direkter 
Ladungstransfer zum Umgebungsmedium, in diesem Fall Sauerstoff, am wahrschein-
lichsten. Die Anwesenheit eines stark polaren Mediums wie Wasser führt dabei zu einer 
Verbreiterung des unbesetzten Zustandes des Sauerstoffs[121] und unterstützt damit den 
Ladungstransfer aus energetisch verteilten Defektstellen[110]. 
Um dieses Modell zu verifizieren, wurde die Intensitätszunahme für verschiedene Scha-
lendicken untersucht. Die Verstärkung der Emission nimmt stark mit der Schalendicke ab. 
Dabei findet der größte Schritt zwischen einer nominellen Schale von 1,2  und 
1,9 Monolagen statt. Diese Abnahme ist in Übereinstimmung mit der Reaktion von CdSe-
Defekten mit der Umgebung. Diese Defekte werden durch eine zunehmende ZnS-Schale 
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abgesättigt. Interessanterweise wurde bei einer Schalendicke von 1,2 Monolagen noch 
immer ein signifikanter Ladungstransfer beobachtet. Die starke Abnahme der PL-Ver-
stärkung zu einer Schalendicke von 1,9 Monolagen lässt darauf schließen, dass der CdSe-
Kern bei 1,2 Monolagen noch nicht vollständig bedeckt ist und daher das Wachstum der 
ZnS-Schale nicht vollständig gleichmäßig geschieht. 
 
Zusammenfassend kann man also sagen, dass die ionisierten, nichtstrahlenden Zustände 
eines Nanokristalls sehr empfindlich auf das Umgebungsmedium und die Oberflächen-
beschaffenheit reagieren. Die Zunahme der Emission unter Anwesenheit von Sauerstoff 
und Wasser legt nahe, Experimente an Luft durchzuführen, wie es häufig bei Raumtempe-
raturmessungen der Fall ist[103,107,109,112,113]. Möchte man jedoch Ergebnisse von Raumtem-
peratur- und Tieftemperaturexperimenten vergleichen (siehe z. B. Kapitel 6.2), müssen 
beide unter gleichen Bedingungen, also in Vakuum, durchgeführt werden. 
 
4.3 Spektren einzelner Nanokristalle 
Bisher wurde nur die Emissionsintensität einzelner Nanokristalle betrachtet. Im Folgenden 
wird diese zusätzlich spektral aufgelöst. Nach einem Vergleich mit dem Ensemblespekt-
rum und einer Diskussion charakteristischer Strukturen wie Linienbreite und Phonon-
bande, wird der zeitliche Verlauf der Emissionsenergie betrachtet. Dabei zeigt sich eine 
spektrale Diffusion der Emission, was einen direkten Einfluss auf die Linienbreite hat. 
4.3.1 Vergleich von Ensemble- und Einzelpartikelspektren 
Abb. 4.5a zeigt ein Ensemble- und mehrere Einzelpartikelspektren von Nanostäbchen mit 
einem Aspektverhältnis von 1:4,0. Alle Messungen wurden unter denselben Anregungs-
bedingungen bei 5 K durchgeführt. Der einzige Unterschied war die Partikelkonzentration, 
die für das Ensemble etwa 4 Größenordnungen höher war, als für die Einzelpartikel-
spektroskopie. Die Ensembleemission hat eine Halbwertsbreite von 110 meV, deren Form 
entspricht einer Gaußverteilung. Ganz im Gegensatz dazu sind die Einzelpartikellinien um 
mehr als zwei Größenordnungen schmäler und haben eine ausgeprägte Substruktur. Sie 
sind dabei über den gesamten Bereich des Ensemblespektrums verteilt. Die Ursache hier-
für ist die schon in Kapitel 3.3 diskutierte inhomogene Verbreiterung der Nano-
kristallgröße durch die nasschemische Synthese. Die Emissionsenergie hängt quadratisch 
von der Kristallgröße ab. Empedocles et al. konnten zeigen, dass die Kurvenform des 
Ensembles einem Histogramm der Emissionsenergien von einzelnen Nanokristallen ent-
spricht[12]. Damit wird aus Abb. 4.5a unmittelbar deutlich, dass man in Ensemblespektren 
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wesentliche energetische Substruktu-
ren, die deutlich schmäler als die 
inhomogene Linienbreite sind, nicht 
auflösen kann. 
Abb. 4.5b zeigt vergrößert das Emissi-
onsspektrum eines einzelnen Nano-
kristalls. Man erkennt deutlich drei 
Strukturen. Die Hauptemission dieses 
Nanokristalls liegt bei 2,064 eV und 
hat eine Halbwertsbreite von 
800 µeV. Da die Linienbreite bei der 
Untersuchung der Eigenschaften 
dieser Nanokristalle eine besondere 
Rolle spielt, wird sie im übernächsten 
Abschnitt detailliert besprochen. 
Neben der Hauptemission sind zwei 
weitere, rotverschobene Emissions-
banden erkennbar. Da diese im zeitli-
chen Verlauf immer genau im selben 
energetischen Abstand der Haupt-
emission folgten und alle drei Linien 
beim Blinken gleichzeitig an- bzw. 
ausgingen, kann ausgeschlossen wer-
den, das es sich um die Emission 
anderer Nanokristalle handelt. Ursa-
che für diese zusätzliche Linie ist die 
Anregung von Phononen. Dabei 
entspricht die um 1,5 meV rotver-
schobene Linie der Anregung eines quantisierten akustischen Phonons[122] (siehe nächster 
Abschnitt). Die Emission bei 2,037 eV hingegen entspricht einer Kopplung an das longi-
tudinale optische Phonon. Die Kopplungsmechanismen zwischen Exziton und Phonon 
werden im nächsten Abschnitt beschrieben. Zwischen diesen beiden Linien erkennt man 
ein nahezu verschwindendes Hintergrundsignal. Es wurden Signal zu Rauschverhältnisse 
von besser als 100:1 erreicht. Im Wesentlichen sind diese durch die Integrationszeit limi-
tiert, die wiederum durch das Blinken und die später in diesem Kapitel besprochene 
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Abb. 4.5: (a) Tieftemperaturspektren (5 K) von ein-
zelnen Nanostäbchen (rot, blau aubergine) und das 
eines Ensembles (schwarz) (b) Vergrößerung eines 
Einzelpartikelspektrums aus (a). Neben den 
Hauptmaximum sind zwei Phononbanden erken-
nbar. 
 
Kapitel 4: Optische Spektroskopie einzelner kolloidaler Nanokristalle  
 64 
4.3.2 Phononkopplung im Nanokristall 
Unter Phononen versteht man die Quasiteilchen der kollektiven Schwingungsmoden in 
einem kristallinen Festkörper[56]. Diese Schwingungsmoden kann man grundsätzlich in 
zwei Klassen aufteilen: transversale und longitudinale Schwingungen, je nach Auslenkung 
der Atome relativ zur Ausbreitungsrichtung der Schwingung. Für den Fall einer mehr-
atomigen Basis gibt es in beiden Klassen optische und akustische Phononen, welche sich 
durch die relative Bewegung der einzelnen Atomsorten in einer Elementarzelle zueinander 
unterscheiden. Findet die Schwingung der Atome gleichphasig statt, so spricht man von 
akustischen Phononen, ihre Schwingungsenergie geht für kleine Wellenzahlen in einem 
unendlich großen Gitter linear gegen Null. Schwingen die Atome dagegen in entgegen-
gesetzter Phase, so spricht man von opti-
schen Phononen, deren Energie sich für 
kleine Wellenzahlen einem endlichen 
Wert nähert[45]. Abb. 4.6 zeigt schema-
tisch den Verlauf der Dispersionsrelation 
für die transversalen akustischen (TA) 
und optischen (TO) und die longitudinal 
akustischen (LA) und optischen (LO) 
Phononen in einem Kristallgitter mit einer 
zweifachen Entartung der transversalen 
Phononen, wie es in wurtzitem CdSe und 
CdS der Fall ist. 
 
Anregung von Phononen 
Bei Nanokristallen ist in der Emission eine deutliche Kopplung von Exziton und Phonon 
beobachtbar, welche auf unterschiedlichen Wechselwirkungen basiert. Dabei unterschei-
det man drei Mechanismen: die Fröhlich-Kopplung an longitudinal optische Phononen 
und die piezoelektrische Kopplung, sowie Einschlusspotentialkopplung an akustische 
Phononen. 
 
Die Fröhlich-Kopplung tritt in ionischen Kristallen auf. Sie wird durch ein elektrisches 
Feld hervorgerufen, welches aus einer unterschiedlichen Lokalisierung von Elektron und 
Loch resultiert. Durch das Feld werden die Kationen leicht in Richtung des Elektrons und 
die Anionen leicht in Richtung des Lochs verzerrt. Rekombiniert nun das Exziton, so 
verschwindet das temporäre elektrische Feld und die Gitteratome relaxieren wieder in die 




















Abb. 4.6: Qualitativer Verlauf der Dispersions-
relation von optischen (transversal (TO), lon-
gitudinal (LO)) und akustischen (LA, TA) 
Phononen in einem Kristallgitter mit zweifa-
cher Entartung der transversalen Phononen[45]. 
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werden dabei bevorzugt optische Phononen angeregt[58]. Da diese Kopplung stark von der 
Separation der Ladungsträger abhängt, ist sie auch besonders sensitiv auf Änderungen des 
lokalen elektrischen Felds. Die longitudinalen optischen Phononen in CdSe und CdS 
haben deutlich unterschiedliche Energien (CdSe: 27,5 meV; CdS 38 meV)[60]. Damit kann 
das niederenergetische Phonon in Abb. 4.5b eindeutig einer Schwingung im CdSe-Kern 
zugewiesen werden. Bereits die Betrachtungen zur Bandstruktur der Nanostäbchen in 
Abschnitt 2.2.2 haben gezeigt, dass das Loch sehr stark im CdSe-Kern beschränkt sein 
muss. Da es aufgrund der höheren effektiven Masse auch deutlich stärker als das Elektron 
an optische Phononen koppelt, bestätigt die Rotverschiebung der Phononbande diese 
räumliche Beschränkung. 
 
Die piezoelektrische Kopplung wird durch den piezoelektrischen Effekt hervorgerufen. 
Durch Verzerrungen des Gitters kommt es zu elektrischen Feldern innerhalb des Kristall-
gitters. Umgekehrt können daher elektrische Felder auch den Kristall verformen und damit 
Schwingungen anregen[58]. 
Bei der dritten Kopplung, der Einschlusspotentialkopplung (engl. deformation potential 
coupling) führen die Phononen zu einer Bandrenormierung. Da Phononen periodisch die 
Gitterabstände variieren, beeinflussen sie auch die Bandstruktur des Kristalls und damit 
die Energieniveaus und die Verteilung der erzeugten Ladungsträger. Im Umkehrschluss 
kann damit eine Ladungsträgerumverteilung auch ein Phonon anregen. 
Die beiden zuletzt genannten Kopplungen dominieren bei der Anregung von akustischen 
Phononen, da sie nicht zwangsläufig eine gegenphasige Auslenkung der Gitteratome 
hervorrufen, und spielen damit eine große Rolle bei der Thermalisierung von Elektronen 
aus höher angeregten Zuständen. 
 
Quantisierte akustische Phononen 
Die Wellenlänge eines Phonons kann nicht länger als die Ausdehnung des Objekts sein, in 
dem es schwingt. Bei optischen Phononen ist die Energie der Schwingung in erster Nähe-
rung unabhängig von der Wellenzahl (siehe Abb. 4.6). Das Energiespektrum wird daher in 
erster Näherung nicht durch die räumliche Ausdehnung des Kristalls beeinflusst. Bei 
akustischen Phononen jedoch nimmt die Energie für kleine Wellenzahlen linear ab. Ist die 
Wellenzahl aufgrund der endlichen Kristallausdehnung nach unten beschränkt, so gibt es 
daher auch eine minimale Energie für akustische Phononen. Dies bedeutet, dass die Ener-
giewerte der Phononschwingungen in einem Nanokristall quantisiert sind. Für sphärische 
CdSe-Nanokristalle konnte dies am Ensemble experimentell bestätigt werden[91,92,122]. 
Neben dem optischen Phonon konnten für verschiedene Nanokristallradien auch die Ab-
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sorption und Emission von quantisierten akustischen Phononen beobachtet werden. Die 
Energie der akustischen Phononen lag bei etwa 2,5 meV und skalierte wie von Taka-
gahara[9] theoretisch vorhergesagt mit dem Nanokristallradius[122]. 
Verändert man nicht nur den Radius, sondern erhöht zusätzlich auch das Aspektverhältnis, 
so erwartet man aufgrund des größeren räumlichen Volumens und damit der kleineren 
Wellenzahl des Phonons eine weitere Abnahme der Phononenergie. Dies ist konsistent mit 
der beobachteten energetischen Verschiebung von 1,5 meV bei Nanostäbchen (siehe Abb. 
4.5b). In der Spektroskopie von einzelnen Nanokristallen wurde bisher noch nicht über die 
Beobachtung von diskreten akustischen Phononen berichtet, wenn auch in Einzelpartikel-
untersuchungen von reinen CdSe-Stäbchen ähnliche Spektren beobachtet wurden wie in 
Abb. 4.5b[123]. Dort zeigte sich ebenfalls eine zusätzliche um 1,4 meV bis 2,0 meV zum 
Hauptmaximum rotverschobene Emission. Diese Linie wurde einer Exziton-Feinstruktur-
aufspaltung zugewiesen, welche jedoch eine Änderung der Polarisation von linear polari-
siert für die höherenergetische Emission zu zirkular polarisiert für die niederenergetischere 
Linie voraussetzt. Diese Voraussage konnte in den dortigen Messungen nur ansatzweise 
durch eine Reduktion des Polarisationsgrads von 0,95 auf 0,85 bestätigt werden[123]. 
Abb. 4.7 zeigt den Polarisationsgrad der Hauptemissionslinie und des akustischen Pho-
nons für den Nanokristall aus Abb. 4.5b bei 4,6 K. Deutlich erkennt man, dass beide Li-
nien die gleiche Polarisation aufweisen. Dies macht eine Interpretation der zweiten 
Emissionslinie als Feinstrukturaufspaltung unwahrscheinlich und bestätigt die Beobach-
tung eines diskreten akustischen Phonons. Um dies weiter zu untersuchen, kann man 
zukünftig zum einen die Temperaturab-
hängigkeit der Phononemission ausmes-
sen. Bei höherer Temperatur erwartet 
man nicht nur die Emission, sondern 
auch die Absorption von thermisch 
besetzten Phononen als zusätzliche 
höherenergetische Antistokes-Linie in 
der Photolumineszenz. Zum zweiten 
erwartet man, dass die Phononenergie 
mit dem Durchmesser und der Länge 
des Nanostäbchens skaliert. Diese The-





















Abb. 4.7: Polarisationsgrad der PL-Emission des 
akustischen Phonons (rot) und der Hauptemis-
sion (schwarz) bei 2,06 eV des Nanokristalls aus 
Abb. 4.5b. Die durchgezogenen Linien entspre-
chen der Anpassung Sinuskurven. 
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4.3.3 Spektrale Diffusion und Linienbreite 
Typischerweise werden in der Einzelpartikelspektroskopie Linienbreiten zwischen 
0,5 meV und 5 meV beobachtet[12,45,101,104,112], vereinzelt auch weniger als 200 µeV[17]. 
Diese Linienbreiten sind um mehr als zwei Größenordungen breiter, als Messungen im 
Ensemble mittels Vier-Wellen-Mischen und Lochbrennen durch Palingis et al. ergeben 
haben[91,92]. Dort wurde eine Obergrenze der homogenen Linienbreite in kolloidalen Na-
nokristallen von 6 µeV gefunden. Diese immense Diskrepanz zeigt sofort, dass es sich bei 
den Linienbreiten in der Einzelpartikelfluoreszenz nicht um intrinsische Eigenschaften der 
Nanokristalle handeln kann. Es konnte gezeigt werden, dass diese Linienbreite durch eine 
spektrale Diffusion der Emissionsenergie während der Integrationszeit verursacht 
wird[12,14,81,101,104]. Im Folgenden wird die Ursache für die spektrale Diffusion zunächst 
anhand der zeitlichen Entwicklung von Einzelpartikelfluoreszenz diskutiert. Die zeitliche 
spektrale Diffusion steht im direkten Zusammenhang mit der Linienbreite. 
 
Spektrale Diffusion 
In den bisherigen Betrachtungen wurde nur jeweils ein Spektrum eines Nanokristalls 
analysiert. Abb. 4.8 zeigt dagegen einen typischen zeitlichen Verlauf der Emission eines 
einzelnen runden CdSe/CdS Kern/Schale Nanokristalls über 120 s mit einer Integrations-
zeit von 1 s bei 5 K. Deutlich ist das Blinken mit zwei Unterbrechungen der Emission bei 
30 s und 80 s zu  erkennen. Extrahiert man die Emissionsenergie, so zeigt sich neben der 
Intensitätsvariation auch eine spektrale Variation der Emissionsenergie über mehrere 
Millielektronvolt. Dabei kann zwischen zwei Arten der Energieverschiebung unterschie-
den werden. Zum einen sieht man eine kontinuierliche diffusionsartige Änderung der 
Emissionsenergie in der Größenordnung von 1 meV bis 2 meV. Zum zweiten werden 
diskrete Sprünge, in diesem Fall von bis zu 8 meV, beobachtet. Es kann ausgeschlossen 
werden, dass es sich um die Emission von mehreren Nanokristallen handelt, da immer nur 
eine Linie gleichzeitig beobachtet wird. Bei diesem Nanokristall lassen sich drei Energie-
niveaus unterscheiden (gekennzeichnet durch die gestrichelten Linien). Dies ist keine 
intrinsische Eigenschaft des Nanokristalls, sondern liegt an der kurzen Beobachtungszeit. 
Im Allgemeinen wird auch bei den diskreten Sprüngen eine kontinuierliche Verteilung der 
Energie beobachtet. 
Ein ähnliches Verhalten kennt man auch aus der Einzelmolekülspektroskopie. Dabei füh-
ren Veränderungen in der chemischen Umgebung zu einer Verschiebung der Emissions-
energie[94,124,125]. Beim Exziton in einem Nanokristall hängt jedoch, aufgrund der starken 
räumlichen Delokalisierung der Ladung, die Energie nicht wesentlich von der chemischen 
Struktur der Oberfläche ab[10,17]. Daher beruht die spektrale Verschiebung auf einem ande-
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ren Mechanismus: im 
Gegensatz zu Molekülen 
macht gerade die räumli-
che Delokalisierung der 
Ladungsträger die Exzito-
nen sehr empfindlich 
gegen elektrische Felder 
(siehe Kapitel 2.3). Die 
spektrale Verschiebung der 
Emissionsenergie konnte 
daher einer Änderung des 
lokalen elektrischen Feldes 
zugeordnet werden[12,14,17]. 
Durch eine Umorientie-
rung von Ladungsträgern 
auf der Oberfläche oder in 
der direkten Umgebung wird die lokale Feldstärke verändert. Dies induziert eine 
Starkverschiebung um bis zu 50 meV[12]. Diese Verschiebung wird auch als lokaler 
Starkeffekt bezeichnet[14,17]. Bei kolloidalen Nanokristallen führt gerade das Vorhanden-
sein von ungesättigten Valenzen auf den Oberflächenfacetten (siehe Abschnitt 2.1.2), die 
nur etwa zur Hälfte durch Oberflächenliganden gesättigt werden können, zu einer quasi 
kontinuierlichen Verteilung von Oberflächendefektzuständen, die eine Bewegung von 
Ladungsträgern von einem Defekt zum nächsten ermöglichen. 
 
In epitaktisch gewachsenen Quantenpunkten ist die spektrale Diffusion deutlich gerin-
ger[81,100,105,106,126,127]. Ursache hierfür ist eine Einbettung der Quantenpunkte in eine 
kristalline Umgebung und daher eine geringe Anzahl an Defektstellen. 
Neuhauser et al.[104] konnten zeigen, dass die Unterbrechung der Emissionsintensität und 
die spektrale Diffusion in einem direkten Zusammenhang stehen. Ein großer diskontinu-
ierlicher Sprung der Emissionsenergie ist in der Regel von einer Unterbrechung der Emis-
sionsintensität begleitet, wie es auch in Abb. 4.8 beobachtbar ist. Bei der Ionisation wird 
ein Ladungsträger in einem Fallenzustand an der Oberfläche oder der direkten Umgebung 
des Nanokristalls gefangen. Am Neutralisationsprozess muss aber nicht notwendigerweise 
derselbe Ladungsträger beteiligt sein. Daher gehen mit diesen beiden Prozessen eine 
starke Veränderungen des lokalen Felds und damit diskontinuierliche Sprünge in der 
Emissionsenergie einher. 






























Abb. 4.8: (a) Zeitlicher Verlauf der PL-Emission eines einzelnen 
sphärischen Nanokristalls bei 5 K. Die Intensität ist in Falschfar-
ben dargestellt. (b) Emissionsenergie extrahiert aus (a) mittels ei-
ner Lorenzkurvenanpassung. Die gestrichelten Linien markieren 
drei bevorzugte Emissionsenergien. 
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Experimente unter Variation der Anregeintensität und Integrationszeit zeigten, dass die 
treibende Kraft bei der spektralen Diffusion sowohl die bei nichtresonanter Anregung 
deponierte Überschussenergie zwischen der Anregungswellenlänge und der Exziton-
energie[101], als auch die thermische Energie[128] ist. Eine Anregung mit 457,9 nm und eine 
Exzitonenergie von 2,1 eV entspricht einem Energieüberschuss von etwa 0,6 eV pro An-
regung. Diese Überschussenergie und die thermische Energie führen zu einer Umori-
entierung der Ladungsträger in den Oberflächendefekten. Für die Überschussenergie 
konnte dabei gezeigt werden, dass die energetische Verschiebung der Emission durch die 
spektrale Diffusion von der Anzahl der absorbierten Photonen abhängt, also dem Produkt 
aus Intensität und Integrationszeit[101]. Wichtig bei Untersuchungen zur spektralen Diffu-
sion ist es daher, die Anregungsdichte und Integrationszeit konstant zu halten. 
 
Linienbreite 
Spektrale Diffusion findet jedoch nicht nur auf Zeitskalen statt, die länger als die Integra-
tionszeit sind, sondern auch auf deutlich kürzeren. Seit Beginn der Einzelpartikelspektro-
skopie von Nanokristallen ist bekannt, dass die spektrale Diffusion auch die Linienbreite 
und -form der Spektren von einzelnen Nanokristallen dominiert[12,14,17]. Empedocles und 
Bawendi konnten durch Variation der Integrationszeit zeigen, dass sich die Linienform bei 
einer längeren Integrationszeit im Wesentlichen durch die spektrale Diffusion der Emis-
sion auf kürzeren Zeitskalen ergibt[101]. 
 
Gleiches gilt für unterschiedliche Anregeintensitäten. Abb. 4.9 zeigt Spektren eines run-
den CdSe Nanokristalls bei 5 K unter unterschiedlichen Anregeintensitäten. Das oberste 
Spektrum wurde mit einer Intensität von 12 mW aufgenommen und zeigt eine Halbwert-
breite von etwa 15 meV. Reduziert man die Intensität um einen Faktor 3, so werden die 
Spektren ebenfalls um denselben Faktor schmäler (Abb. 4.9b). Die Linienform wird 
symmetrischer. Bildet man ein Histogramm der Emissionsenergien unter niedrigeren 
Anregeintensitäten (Abb. 4.9c), so wird die Linienbreite und –form des obersten Spekt-
rums nahezu reproduziert. Genauso kann man sich vorstellen, dass die Linienform der 
Spektren mit niedrigerer Intensität sich auch wieder durch eine spektrale Diffusion bei 
noch niedrigeren Intensitäten oder kürzeren Zeitskalen ergeben. Da beim spektralen 
Lochbrennen die spektrale Diffusion inhärent durch eine energetische Selektion in der 
Anregung vermieden wird, erklärt dieser Mechanismus die deutlich geringere Linien-
breite, die dann durch intrinsische Eigenschaften der Nanokristalle dominiert wird. 
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Zusammenfassend kann man also sagen, dass die Linienbreite und -form nicht durch 
intrinsische Eigenschaften des Exzitons dominiert werden, sondern Informationen über die 
Veränderung der Umgebung enthalten. Wie man später sehen wird, kann dieser Umstand 




































a) Abb. 4.9: Emissionsspektren eines einzel-nen CdSe-Nanokristalls unter verschiede-
nen Anregeleistungen. (a) 12 mW, (b) 
4 mW. (c) Histogramm der Emissions-
energie von 108 Spektren unter 4 mW 
Anregung. 
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5 Manipulation der Ladungsträgerwellenfunktionen in 
Halbleiternanostäbchen 
 
Die Kontrolle von elektronischen Wellenfunktionen und deren räumlicher Beschränkung 
auf der Nanometerskala hat schon häufig zur Endeckung neuer physikalischer Effekte 
oder einem besseren Verständnis von physikalischen Phänomenen geführt[3,72]. In dieser 
Arbeit liegt der Schwerpunkt auf der Manipulation der elektronischen Wellenfunktionen 
in kolloidalen Halbleiternanostäbchen. Im folgenden Kapitel wird gezeigt, dass durch 
aktive Kontrolle der räumlichen Beschränkung der Ladungsträgerverteilung innerhalb des 
Nanokristalls ein tiefer Einblick in die Physik von niedrigdimensionalen kolloidalen 
Halbleiternanokristallen möglich ist. Die Manipulation der Emissionseigenschaften er-
möglicht optoelektronische Anwendungen wie die Modulation und das Schalten der PL-
Emissionsenergie und -intensität. 
Dazu werden zwei unterschiedliche Ansätze verfolgt. Zum einen wird der Einfluss der 
Geometrie und der Symmetrie der Nanokristalle bei einem Übergang von einem quasi 
reinen Quantenpunkt zu einem Mischsystem aus Quantenpunkt und Quantendraht unter-
sucht. Es zeigt sich, dass man die räumliche Beschränkung der beiden Ladungsträger eines 
Exzitons unabhängig voneinander beeinflussen kann. 
Die Manipulation der Geometrie ist aber eine eher passive Kontrolle, da man die Form 
nach dem Herstellungsprozess nicht mehr verändern kann. Wie in Kapitel 2.3 gezeigt, ist 
schon aus 2-dimensionalen Quantenfilmen und sphärischen Nanokristallen bekannt, dass 
der QCSE stark von der räumliche Beschränkung der Wellenfunktionen abhängt[3,14,17,72]. 
Dort wurde diskutiert, dass der Starkeffekt mit der Größe der Nanokristalle skaliert. Daher 
erwartet man bei Nanostäbchen im Vergleich zu runden Nanokristallen einen verstärkten 
QCSE, der aufgrund der räumlichen Asymmetrie zusätzlich noch von der Orientierung 
zwischen Feld und Längsachse des Nanokristalls abhängt. Im zweiten Teil dieses Kapitels 
wird daher anhand von Einzelpartikelspektroskopie gezeigt, dass man durch das Anlegen 
eines elektrischen Feldes sowohl die Emissionsenergie, als auch die Emissionsintensität 
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5.1 Manipulation der Ladungsträgerverteilung durch das Aspekt-
verhältnis 
 
Die Manipulation der Wellenfunktionen von kolloidalen Halbleiternanopartikeln wurde 
bisher auf zwei unterschiedlichen Wegen verfolgt. Zum einen wurde in homogenen Mate-
rialsystemen die Geometrie verändert[20,44,46]. Dadurch kann die räumliche Beschränkung 
und die Symmetrie der Wellenfunktion kontrolliert werden. Zum anderen wurde in sphäri-
schen Nanokristallen eine Schalenstruktur aus unterschiedlichen Halbleitermaterialien 
realisiert[6,62], wodurch sich die Aufenthaltswahrscheinlichkeit der Ladungsträger inner-
halb des Nanokristalls kontrollieren lässt. 
Der einfachen Anwendung der ersten Methode verdanken die Nanokristalle ihre weite 
Verbreitung. Nur durch Änderung der Nanokristallgröße kann man die Exzitonenergie in 
großen Bereichen verändern (siehe Abschnitt 2.2.2). Zusammen mit der Verwendung von 
Materialien unterschiedlicher Bandlücken erreicht man eine Skalierbarkeit der Nano-
kristallemission vom Ultravioletten bis weit ins Infrarote. Geht man einen Schritt weiter, 
so kann man nicht nur die Größe, sondern auch die Form der Nanokristalle verändern. 
Dabei wurde z. B. in homogenen Materialsystemen der Übergang vom Quantenpunkt zum 
Quantendraht untersucht. Bei diesem Übergang wird eine Änderung der Polarisation und 
eine Vergrößerungen der Stokes-Verschiebung beobachtet[46]. 
Durch Verwendung von Schichtsystemen aus unterschiedlichen Halbleitermaterialien mit 
verschiedenen Bandlücken konnten auf der anderen Seite runde Nanokristalle erzeugt 
werden, in denen die Ladungsträger eine Art sphärischen Quantenfilm in einem Quanten-
punkt vorfinden[62]. Je nach Abfolge der Bandlücken und der relativen Bandkantenlagen 
können die Ladungsträger in unterschiedlichen Schichten lokalisiert werden. Dies ermög-
licht z. B. die Lokalisierung der Wellenfunktion bei einem bestimmten Radius oder eine 
erhöhte Aufenthaltswahrscheinlichkeit des Ladungsträgers im Kern[6]. 
Diese Methode hat unter anderem zu einer erheblichen Verbesserung der Quanteneffizienz 
um mehr als eine Größenordnung geführt. Man kann um den emittierenden Nanokristall-
kern einen zweiten Halbleiter mit einer deutlich größeren Bandlücke wachsen lassen[52,108]. 
Ein solches System ist z. B. CdSe (Bandlücke 1,84 eV) mit einer ZnS Schale (3,6 eV). 
Durch die große Bandlücke in der Schale werden die Ladungsträger im Kern beschränkt. 
Deren Wellenfunktion hat einen wesentlich geringeren Überlapp mit den Defektstellen auf 
der Oberfläche. Ein Tunneln der Ladungsträger zu den Defektstellen wird somit unter-
drückt, was zu einer Reduktion der nichtstrahlenden Raten und damit einer Erhöhung der 
Quanteneffizienz führt. 
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In den CdSe/CdS Nanostäbchen konnten nun beide Verfahren kombiniert werden. Wie in 
Abschnitt 2.1.3 diskutiert, bestehen sie aus einem runden CdSe-Kern und einer elongierten 
CdS-Schale, deren Länge in der Synthese variiert wurde. Abb. 5.1 zeigt TEM-Aufnahmen 
von Nanostäbchen mit unterschiedlichen Aspektverhältnissen. Darunter ist schematisch 
die Materialzusammensetzung skizziert, wie sie für die späteren Rechnungen angenom-
men wird. Diese Geometrie resultiert in einer neuen Materialklasse, die zum einen eine 
nicht triviale Bandstruktur aufweist, deren Geometrie von der Länge der CdS-Schale 
abhängt. Zum anderen ermöglicht sie einen quasi kontinuierlichen Übergang vom Quan-
tenpunkt zum Quantendraht. Es wird sich zeigen, dass dabei insbesondere das Verhalten 
des Elektrons vom Leitungsbandkantenunterschied zwischen beiden Materialien abhängt. 
Je nach dessen Wert ändert sich der Wellenfunktionsüberlapp, dessen Quadrat proportio-
nal zur strahlenden Rate ist[72,73]. Aus dem Studium der Zerfallsdynamik kann man daher 
Informationen über die Bandstruktur der Nanokristalle erhalten. 
 
5.1.1 Strahlende Rate und Wellenfunktionsüberlapp 
Die strahlenden und die nichtstrahlenden Raten der Nanokristalle können, Gleichungen 




Die Quanteneffizienz der Nanostäbchen ist aus Messungen von Talapin et al.[30] bekannt 
(Abb. 5.2) und konnte, wie in Abschnitt 3.1.1 beschrieben, reproduziert werden. Nahezu 
sphärische Nanokristalle mit einem Aspektverhältnis von 1,6 haben mit 72 % eine sehr 
hohe Quanteneffizienz. Dies bestätigt eine gute Oberflächenpassivierung mit einer gerin-
gen Anzahl an Defektstellen. Die niedrige Synthesetemperatur begünstigt dabei ein lang-
sames und daher defektfreies Wachstum der Kristallstruktur. Die niedrige Temperatur ist 
nötig, um eine elongierte Schale wachsen zu lassen[30]. Mit zunehmendem Aspekverhältnis 
CdSe CdS
 
Abb. 5.1: TEM-Bilder von 
CdSe/CdS Nanostäbchen mit 
zunehmendem Aspektverhältnis. 
Schematisch ist die Zusammen-
setzung der Nanokristalle aus 
einem CdSe-Kern und einer 
CdS-Schale gezeigt, wie sie für 
die späteren Rechnungen 
angenommen wurde. 
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nimmt die Quanteneffizienz bis auf 
etwa 42 % bei einem Aspektver-
hältnis von 4,0 ab. Dies ist ein 
erster Hinweis auf eine geringere 
strahlende Rate bei höheren As-
pektverhältnissen und gleichzeitig 






Abb. 5.3a zeigt normierte Fluoreszenzzerfallskurven von Nanostäbchen für sieben unter-
schiedliche Aspektverhältnisse in logarithmischer Darstellung. Diese wurden mit einem 
zeitkorrelierten Einzelphotonenaufbau (siehe Kapitel 3.2) an einer verdünnten Lösung in 
Toluol gemessen. Das Nebenbild zeigt den vergrößerten Ausschnitt der ersten 200 ns. 
Deutlich erkennt man eine signifikante Zunahme der Lebensdauer für die größeren As-
pektverhältnisse 3,6 und 4,0. Für die kürzeren Partikel liegen die Zerfallskurven eng bei-
einander und erst eine Extraktion der Zerfallszeiten (siehe unten) zeigt eine leichte Zu-
nahme mit dem Aspektverhältnis. 
Die Zerfallscharakteristik weicht stark von einem monoexponentiellen Verhalten, wie man 
es für ein ideales Zweiniveausystem erwarten würde, ab. Dies ist ein typisches Zeichen für 
eine Verteilung der Lebensdauern innerhalb des Ensembles. Die Ursache liegt zum einen 
in der inhomogenen Verbreiterung durch eine Größenvariation, da die Lebensdauer stark 
von der Partikelgröße[130], und wie man hier sieht, auch vom Aspektverhältnis abhängt. 
Andererseits ist bekannt, dass das Blinken der Emission eines einzelnen Nanokristalls in 
fluktuierenden Zerfallsraten resultiert, was ebenfalls zu einem nichtexponentiellen Zer-
fallscharakter führt[90,131]. 
Die Zerfallszeit kann daher nicht direkt aus einer Zerfallskonstanten bestimmt werden. 
Um dennoch einen Richtwert für die Lebensdauer extrahieren zu können, wurde zunächst 
die Zeitdauer bis zum Abfall auf verschiedene Verhältnisse der Anfangsintensität (1/e, 
1/10, 1/100 und 1/1000) verglichen (siehe horizontale Linien Abb. 5.3a). Abb. 5.3b zeigt 
die damit extrahierten relativen Lebensdauern, normiert jeweils auf das Aspektverhältnis 
1,6. Es zeigt sich, dass der relative Verlauf unabhängig von der Wahl der Zerfallsintensität  




















Abb. 5.2: PL-Quanteneffizienz von CdSe/CdS Kern-
Schale Nanostäbchen in Abhängigkeit des Aspektver-
hältnis nach Talapin et al.[30]. 
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ist. Daraus kann auf einen universellen Kurvenverlauf geschlossen werden. Die relative 
Lebensdauer nimmt zu höheren Aspektverhältnissen hin um mehr als einen Faktor von 2,5 
zu, wobei für kleinere Verhältnisse als 3 die Fluoreszenzlebensdauer im Mittel nur einen 
kleinen Anstieg zeigt. 
 
Da die relative Abhängigkeit der Lebensdauer unabhängig von der Wahl der Zerfalls-
intensität ist, bei der sie bestimmt wird, kann die 1/e-Zeit für die weiteren Betrachtungen 
herangezogen werden (Abb. 5.3b, Nebenbild). Die Verwendung einer Zerfallszeit auf der 
Basis eines anderen Intensitätsverhältnisses würde nur zu einer linearen Skalierung führen 
und daher die nachfolgenden Ergebnisse qualitativ nicht verändern. Die 1/e-Zeit nimmt 
mit dem Aspektverhältnis von 6 ns auf über 17 ns zu. Diese Zeiten sind in derselben Grö-
ßenordnung wie bei sphärischen Nanokristallen[123]. 
 
 
Strahlende und nichtstrahlende Zerfallsraten 
Abb. 5.4 zeigt die aus der Quanteneffizienz und Fluoreszenzlebensdauer nach Gleichung 
(3.5) und (3.6) berechneten strahlenden und nichtstrahlenden Raten. Betrachtet man die 
strahlenden Raten, so zeigt sich eine Abnahme von 0,12 ns-1 um einen Faktor von 6 auf 
etwa 0,02 ns-1, wobei eine nahezu lineare Abhängigkeit vom  Aspektverhältnis  beobachtet 













































































Abb. 5.3: (a) Normierte PL-Zerfallskurven von Nanostäbchen mit unterschiedlichen Aspektverhältnissen. 
Das Nebenbild zeigt einen vergrößerten Ausschnitt der ersten 200 s. Die horizontalen Linien entsprechen 
den Intensitätswerten (1/e, 1/10, 1/100 und 1/1000), bei denen die Lebensdauern abgelesen wurden. (b) 
Relative Lebensdauer der Nanokristalle für die Abfallzeit auf verschiedene Werte der Anfangsintensität 
aufgetragen gegen das Aspektverhältnis. Die Zerfallszeiten sind auf die Werte des Aspektverhältnisses 1,6 
normiert. Die graue Linie dient zur Orientierung. Das Nebenbild zeigt die 1/e-Lebensdauer. 
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wird. Die nichtstrahlenden Raten zeigen im Vergleich zu den strahlenden Raten nur eine 
geringe Abhängigkeit vom Aspektverhältnis. Sie variieren insgesamt nur um etwa einen 
Faktor 2 und haben aufgrund der relativ großen Ungenauigkeit in der Bestimmung der 
Quanteneffizienz eine Streuung von 40 %. 
Da die strahlende Rate proportional zum Quadrat des Wellenfunktionsüberlapps[72,73] ist, 
bestätigt sich hier direkt, dass die räumliche Separation der beiden Ladungsträger mit dem 
Aspektverhältnis zunimmt. Dies setzt eine unterschiedliche räumliche Beschränkung von 
Elektron und Loch voraus. Aus den Betrachtungen zum Bandschema konnte bereits ge-
schlossen werden, dass, aufgrund des großen Unterschieds im Valenzband zwischen CdSe 
und CdS von mindestens 0,5 eV, das Loch in jedem Fall im CdSe-Kern beschränkt ist. Die 
Messung der strahlenden Rate erlaubt nun auch einen Rückschluss auf die Wellenfunktion 
des Elektrons. Da der Überlapp kontinuierlich mit dem Aspektverhältnis abnimmt, muss 
das Elektron in die CdS-Schale delokalisieren und damit ein 1-dimensionales Verhalten 
zeigen. 
Die nichtstrahlende Rate ist im Wesentlichen durch eine Ionisation des Nanokristalls 
dominiert, die zu einer Lokalisierung eines Ladungsträgers an einem Oberflächendefekt 
führt. Wie bereits in Kapitel 4.2 diskutiert, ergeben sich daraus nichtstrahlende Auger-
Prozesse im nunmehr geladenen Nanokristall. Bei einem Aspektverhältnis von 4,0 beo-
bachtet man die geringste nichtstrahlende Rate. Dies ist zum einen darauf zurückzuführen, 
dass mit zunehmenden Aspektverhältnis auch eine dünne CdS Schale um den CdSe-Kern 
wächst, die bei einem Aspektverhältnis von 4.0 die Dicke einer Monolage erreicht (siehe 
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Abb. 5.4: Zerfallsraten für Nanostäbchen mit unterschiedlichem Aspektverhältnis. Errechnet aus der 
Quanteneffizienz und der Fluoreszenzlebensdauer. (a) Strahlende Rate. Die roten Kurven zeigen den mit 
einem erweiterten effektiven Massenmodell berechneten quadratischen Wellenfunktionsüberlapp zwischen 
Elektron und Loch für unterschiedliche Werte des Leitungsbandunterschieds ΔLB zwischen CdSe und CdS. 
(b) Nichtstrahlende Rate in Abhängigkeit des Aspektverhältnis. 
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Abschnitt 2.1.3) und damit die Defektstellen am CdSe absättigt. Zudem delokalisiert 
insbesondere die Elektronwellenfunktion aufgrund der geringeren räumlichen Be-
schränkung für höhere Aspektverhältnisse nicht mehr so stark in die Umgebung. Dadurch 
nimmt auch der räumliche Überlapp mit den Defekten an der Oberfläche ab. 
 
Zusammenfassend kann man also sagen, dass die Quanteneffizienz, wie in Abb. 5.2 ge-
zeigt, hauptsächlich durch eine Veränderung der strahlenden Raten beeinflusst wird. Aus 
der Abnahme der strahlenden Rate konnte auf die Dimension der räumlichen Beschrän-
kung der Ladungsträgerwellenfunktionen geschlossen werden.  
 
5.1.2 Bestimmung der Bandstruktur durch einen Vergleich zwischen 
Theorie und Experiment 
In Kapitel 2.3 wurde gezeigt, wie man ausgehend von einem effektiven Massenmodell für 
einen runden Nanokristall die Wellenfunktionsverteilung und die Energien von Elektron 
und Loch analytisch berechnen kann. Dieses Verfahren wurde mittels finiter Elemente 
Methoden auch auf asymmetrische Nanokristalle erweitert, bei dieser Erweiterung in 
Kapitel 2.3 wurde jedoch die Coulombwechselwirkung vernachlässigt. Möchte man 
jedoch einen quantitativen Vergleich mit dem Experiment durchführen, so muss die 
Wechselwirkungsenergie beider Ladungsträger berücksichtigt werden, da sie für sphäri-
sche Nanokristalle mit einem Radius von 2 nm etwa 20 % der Exzitonenergie ausmacht, 
wobei sie invers proportional zum Radius ist. Um daher Rechnungen für verschiedene 
Aspektverhältnisse qualitativ zu vergleichen, wurde die finite Elemente Methode durch 
ein Hartree-Verfahren um einen Coulombwechselwirkungsterm ergänzt. Die detaillierte 
Beschreibung findet sich in Anhang A. Dort wird auch gezeigt, dass dieses Verfahren bei 
runden Nanokristallen eine gute quantitative Übereinstimmung mit der analytischen Lö-
sung hat. 
 
Unter Verwendung dieses Modells kann nun nach dem Einfluss des Bandschemas auf die 
Wellenfunktionsverteilung gefragt werden. Wie bereits in Abschnitt 2.1.3 diskutiert kann 
die genaue Lage der Bänder von CdSe und CdS zueinander nicht ohne weiteres aus der 
Literatur festgelegt werden[54,55,132] (siehe Abb. 2.7). Abb. 5.5 zeigt die Lösung des 
erweiterten Massenmodells für die drei Leitungsbandkantenunterschiede zwischen 
+0,1 eV und -0,1 eV für einen Nanokristall mit einem Aspektverhältnis von 4,0. Ist der 
Unterschied positiv (Typ I Struktur), so wird sowohl das Elektron, wie auch das Loch im 
CdSe lokalisiert. Daher haben Elektron und Loch einen großen Wellenfunktionsüberlapp 
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(85 %) und damit auch bei hohen Aspektverhältnissen eine große strahlende Rate. Für 
einen negativen Unterschied (Typ II Struktur, siehe Abb. 5.5c) sitzt das Elektron dagegen 
nahezu vollständig im CdS und der Wellenfunktionsüberlapp nimmt auf 15 % ab. Bei 
einem flachen Übergang zwischen beiden Materialien sinkt der Überlapp dagegen nur auf 
einen Wert von 45 % ab. Deutlich ist bei der Elektronwellenfunktion die Coulombwech-
selwirkung durch eine Verschiebung des Schwerpunktes zum CdSe-Kern zu erkennen. 
 
Der Wellenfunktionsüberlapp wurde für den gesamten Bereich der untersuchten Aspekt-
verhältnisse und zusätzlich für diese drei unterschiedlichen Leitungsbandkantenunter-
schiede berechnet. Die strahlende Rate ist proportional zum Quadrat des Wellenfunktion-
süberlapps[72,73], entsprechend zeigen die roten Linien in Abb. 5.4a den quadrierten Über-
lapp. Für einen positiven Unterschied ΔLB = 0,1 eV ist er nahezu unabhängig vom Aspekt-
verhältnis und nimmt nur um etwa 15 % ab. Für einen negativen Unterschied von -0,1 eV 
dagegen lokalisiert das Elektron nahezu vollständig im CdS-Material. Der Überlapp ist für 
hohe Aspektverhältnisse sehr klein und nimmt im untersuchten Bereich der Aspektver-
hältnisse um mehr als einen Faktor von 20 ab. 
Für einen verschwindenden Energieunterschied ΔLB = 0 eV (durchgezogene Linie in Abb. 
5.4) dagegen nimmt der berechnete quadratische Wellenfunktionsüberlapp in derselben 
Größenordung ab wie die gemessenen strahlenden Raten. Das erweiterte effektive Mas-
senmodell erlaubt es also, das Bandschema von CdSe/CdS Nanostäbchen genauer zu 
bestimmen. Es ergibt sich ein flaches Leitungsband, in dem das Elektron nur eine Ände-
rung der effektiven Masse zwischen den beiden Materialien erfährt. Das Loch hingegen ist 
a) b) c)

















Abb. 5.5: Lösung des erweiterten effektiven Massenmodells für drei unterschiedliche Bandkantenübergänge 
ΔLB im Leitungsband zwischen CdSe und CdS. Die graue Linie zeigt die Bandstruktur im Leitungs- (LB) 
und Valenzband (VB). Die schwarzen Linien entsprechen der Wellenfunktion von Elektron (Ψe) und Loch 
(Ψh) entlang der Mitte des Nanostäbchens. Die horizontalen Linien entsprechen den Energieeigenwerten. 
 Kapitel 5: Manipulation der Ladungsträgerwellenfunktionen in Halbleiternanostäbchen 
 79
durch einen Potentialtopf mit einer Tiefe von 0,76 eV ausschließlich auf den CdSe-Kern 
beschränkt, unabhängig von der Ausdehnung der CdS-Schale. Dies ist in Übereinstim-
mung mit den Beobachtungen aus der Phononkopplung an ein longitudinales optisches 
Phonon in CdSe (siehe Abschnitt 4.3.2). 
 
Hier bestätigt sich die Annahme eines Systems mit gemischter Dimension für die La-
dungsträgerbeschränkung. Der Kern ist ein 0-dimensionaler Quantenpunkt für das Loch, 
der gesamte Nanokristall ein 1-dimensionaler Quantendraht für das Elektron. 
 
5.1.3 Exzitonenergie in Abhängigkeit des Aspektverhältnisses 
Neben dem Wellenfunktionsüberlapp und der strahlenden Rate wird auch die Emissions-
energie durch die Geometrie des Nanokristalls bestimmt. Aus dem Modell in Anhang A 
ergibt sich unter Berücksichtigung der Bandlücke auch die Gesamtenergie des Exzitons. 
Abb. 5.6a zeigt den Vergleich zwischen der gemessen Emissionsenergie (Quadrate) und 
den theoretischen Berechnungen für drei unterschiedliche Radien (durchgezogene Linien). 
Die Emissionsenergie verringert sich für den untersuchten Bereich um etwa 80 meV (etwa 
4 %) und hängt damit deutlich schwächer vom Aspektverhältnis ab als die strahlende Rate, 
die um etwa 83 % abnimmt. Es zeigt sich, dass ein Radius von 2,0 nm in guter 
Übereinstimmung mit dem Experiment ist. Dieser Wert ist auch in guter Übereinstim-
mung mit den TEM-Bildern (siehe Abb. 2.6). 
Berücksichtigt man, dass durch die elongierte Form die räumliche Beschränkung für die 
Wellenfunktion nur in einer Dimension und auch nur für das Elektron aufgehoben wird, so 
ist der Zusammenhang zwischen Exzitonenergie und Aspektverhältnis auch anschaulich 
verständlich. Die kinetische Energie des Exzitons wird immer noch im Wesentlichen 
durch die räumliche Beschränkung in der radiale Richtung bestimmt. Die Emissions-
energie kann daher durch den Durchmesser in weiten Bereichen variiert werde. Betrachtet 
man dagegen den Wellenfunktionsüberlapp in Abhängigkeit vom Aspektverhältnis für 
verschiedene Radien, so sagt die Theorie voraus, dass er nahezu unabhängig vom Durch-
messer der Nanokristalle ist (siehe Abb. 5.6b). 
Zusammenfassend kann man daher sagen, dass durch die Veränderung der Geometrie 
unter Berücksichtigung der heterogenen Materialstruktur, die Wellenfunktionen von 
Elektron und Loch auf der Nanometerskala manipuliert werden können. Dabei ist es mög-
lich, die Emissionsenergie und den Wellenfunktionsüberlapp unabhängig voneinander 
durch die zwei Parameter Radius und Aspektverhältnis einzustellen. Die Kombination 
eines 0-dimensionalen CdSe-Kerns mit einer 1-dimensionalen CdS-Schale, also die Kom-
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bination von Heterostruktur und asymmetrischer Geometrie, eröffnet damit neue Möglich-
keiten für die gezielte Manipulation von Ladungsträgerverteilungen innerhalb von Na-
nokristallen. 
 
























































Abb. 5.6: (a) Gemessene Exzitonenergie für verschiedene Aspektverhältnisse (Quadrate). Die durchgezoge-
nen Linien entsprechen den theoretischen Vorraussagen für verschiedene Nanokristallradien. (b) Gemessen 
strahlende Rate für verschiedene Aspektverhältnisse (Quadrate). Die durchgezogenen Linien entsprechen der 
theoretischen Berechnung des quadrierten Wellenfunktionsüberlapps für verschiedene Nanokristallradien. 
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5.2 Verstärkung des Starkeffekts in Nanostäbchen 
 
Im vorherigen Abschnitt konnte gezeigt werden, dass durch gezielte Manipulation der 
Materialzusammensetzung und der Geometrie die Verteilung der Ladungsträger innerhalb 
eines Halbleiternanokristalls auf der Nanometerskala kontrolliert werden kann. Dies hatte 
direkten Einfluss auf die optischen Eigenschaften wie Zerfallsraten und Exzitonenergie. 
Möchte man Nanokristalle auch als optisch aktive Elemente z. B. in der Datenkommuni-
kation einsetzten, so benötigt man jedoch auch nach dem Herstellungsprozess und Einbau 
in Bauelemente eine aktive Kontrolle über die Emission. Eine Möglichkeit, dies zu errei-
chen, besteht in der Verwendung von externen elektrischen Feldern. Schon aus der Atom-
spektroskopie ist bekannt, dass sich die Emissionsenergie durch den Starkeffekt verschie-
ben lässt[63]. Seit der Entdeckung des QCSEs 1984 durch Miller et al.[3,72] an 2-
dimensionalen Quantenfilmen findet dieser Effekt auch in elektrooptischen Modulatoren 
eine technische Anwendung. Wie in Kapitel 2.3 diskutiert, wird dabei ausgenutzt, dass der 
Starkeffekt durch die Beschränkung der Ladungsträgerbeweglichkeit in einer Dimension 
signifikant verstärkt werden kann. Verglichen zu freien Exzitonen, bei denen der Franz-
Keldysh-Effekt beobachtet wird, findet eine Ionisation erst bei sehr viel höheren Feld-
stärken statt. Die Stärke des QCSE nimmt mit der Größe der Struktur zu. Im Folgenden 
wird daher gezeigt, dass Nanostäbchen daher eine deutliche Verstärkung des QCSE vergli-
chen zu sphärischen Nanokristallen zeigen. 
 
5.2.1 Kontrolle der Emissionsenergie durch elektrische Felder 
Die elektrische Feldabhängigkeit der PL-Emission wurde an einzelnen Nanokristallen, 
welche hoch verdünnt zwischen Aluminiumfingerelektroden aufgebracht wurden, unter-
sucht (siehe Kapitel 3.4). Um eine Verbreiterung der Linien durch Phononstreuung zu 
vermeiden, wurden die Experimente bei 5 K durchgeführt. 
 
In den Experimenten wurden etwa 300 Nanostäbchen mit einem Aspektverhältnis von 4,0 
auf ihre feldabhängige Emission hin untersucht. Dabei zeigten 88 von ihnen eine zeitlich 
stabile Emission, aus der man die Feldabhängigkeit der Photolumineszenz extrahieren 
konnte. Aufgrund des Aufschleuderprozesses liegen die Nanokristalle in zufälliger Orien-
tierung zum elektrischen Feldvektor. In einer parallelen Konfiguration zum Feld können 
die Ladungsträger maximal separiert werden. Liegt das Feld dagegen senkrecht zur 
Längsachse an, so können Elektron und Loch nur in radialer Richtung räumlich getrennt 
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werden. Dementsprechend wurde eine Verteilung der Starkverschiebungen in Abhängig-
keit der Orientierung beobachtet. Am Ende dieses Kapitels (siehe Abschnitt 5.2.5) wird 
ausführlicher auf die Statistik in dieser Verteilung eingegangen.  
Im Folgenden sollen die zwei Extremfälle, ein großer asymmetrischer Starkeffekt und ein 
nahezu verschwindender symmetrischer Starkeffekt diskutiert werden. Sie werden einer 
parallelen, bzw. senkrechten Orientierung zum elektrischen Feld zugeordnet. Die Orien-
tierung konnte bisher experimentell nicht bestimmt werden, lässt sich aber, wie die nächs-
ten Abschnitte zeigen, anhand theoretischer Betrachtungen vorhersagen. 
 
Elektrische Felder parallel zur Längsachse 
Abb. 5.7a zeigt die normierten Spektren eines Nanostäbchens in Abhängigkeit des elektri-
schen Feldes in einer Falschfarbendarstellung. Deutlich sind zwei Charakteristika der 
Emission erkennbar, die bei allen Nanokristallen mit vergleichbarem QCSE beobachtbar 
sind. Zum ersten zeigt sich über eine elektrische Feldstärkenänderung von 600 kV/cm eine 
sehr ausgeprägte Verschiebung der Emissionsenergie von etwa 80 meV. Vergleicht man 
dies mit der durchschnittlichen Verschiebung bei runden Quantenpunkten, so zeigt sich 
hier ein etwa um einen Faktor 2 bis 10 stärkerer Effekt[14,76,77,106]. Zum zweiten beobachtet 
man eine asymmetrische Feldabhängigkeit. Für positive Felder ist die Emission nahezu 
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Abb. 5.7: Feldabhängige PL-Spektren eines einzelnen Nanostäbchens mit einem elektrischen Feld parallel 
zur Längsachse (a) Falschfarbendarstellung der PL-Spektren über dem elektrischen Feld. Das Nebenbild 
zeigt die angenommene Orientierung des elektrischen Feldes. (b) Bandschema (graue Linien) und Wellen-
funktionsamplitude von Elektron (rot) und Loch (schwarz) unter einem konstanten externen elektrischen 
Feld von jeweils +300 kV/cm und -300 kV/cm. Die horizontalen Linien in der Bandstruktur entsprechen den 
Energieeigenwerten von Elektron und Loch. Die Wellenfunktionen wurden mittels des erweiterten effekti-
ven Massenmodells aus Anhang A berechnet. Sie sind entlang des Schnitts durch die Längsachse (siehe 
graue Linie Nebenbild (a)) gezeigt.  
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unabhängig von der Feldstärke, sowohl in der energetischen Position, wie auch in der 
Linienbreite. Für negative Felder hingegen nimmt die Emissionsenergie nahezu quadra-
tisch mit der Feldstärke ab. Diese Asymmetrie ist eine direkte Folge des Bandschemas des 
Nanokristalls. Abb. 5.7b zeigt die Wellenfunktion unter externem Feld, für jeweils 
+300 kV/cm und -300 kV/cm. Sie wurden mit dem erweiterten effektiven Massenmodel 
aus Anhang A berechnet. Für ein negatives Feld wird dabei das Elektron vom Loch sepa-
riert. Durch die relative Verschiebung der Energieniveaus zueinander nimmt die Exziton-
energie ab. Kehrt man dagegen die Feldrichtung um, so wird das Elektron in Richtung des 
Kerns verschoben. Aufgrund der großen Potentialdifferenz im Valenzband ist das Loch 
jedoch im Kern gefangen, und die relative Lage des Energieniveaus, und damit die Emis-
sionsenergie, bleibt nahezu unverändert. Dies ist in guter Übereinstimmung mit dem 
Experiment. 
In Abb. 5.8a sind die unnormierten Spektren für zwei unterschiedliche Feldstärken ge-
zeigt. Man erkennt neben der Rotverschiebung eine Verbreiterung der Hauptemission 




Abb. 5.8b zeigt die Abhängigkeit der Linienbreite von der Emissionsenergie. Sie nimmt 
mit einer Rotverschiebung von 80 meV von etwa 4 meV um einen Faktor 4 auf mehr als 
12 meV zu. Da die Linienbreite in kolloidalen Nanokristallen nicht durch die Lebensdauer 
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Abb. 5.8: (a) Unnormierte Spektren bei -625 kV/cm und +500 kV/cm aus Abb. 5.7. Die durchgezogenen 
Linien entsprechen der Kurvenanpassung mit zwei Lorenzkurven. (b) und (c) zeigen die Abhängigkeit der 
Linienbreite (b) und des Huang-Rhys Faktors (c) von der Emissionsenergie. Die roten Linien dienen zur 
Orientierung. 
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beschränkt ist, sondern, wie bereits in Abschnitt 4.3.3 diskutiert, durch Fluktuationen im 
elektrischen Feld, nimmt der Einfluss dieser Effekte aufgrund des quadratischen Anteils 
des QCSE für höhere elektrische Feldstärken zu. Dies ist in Übereinstimmung mit Be-
obachtungen an sphärischen Nanokristallen[14]. 
 
Phononkopplung 
Die Phononkopplung, gemessen durch den Huang-Rhys Faktor, also dem Verhältnis zwi-
schen der Intensität der Hauptemission und der longitudinal optischen Phononbande, zeigt 
eine deutliche Zunahme für die rotverschobenen Spektren (Abb. 5.8c). Der Huang-Rhys 
Faktor nimmt von etwa 0,15 linear auf mehr als 1,0 zu. Diese Zunahme um etwa einen 
Faktor von 7 ist nahezu doppelt so groß wie bei sphärischen Nanokristallen[14]. Dies zeigt 
eine verstärkte Phononkopplung in Nanostäbchen im Vergleich zu sphärischen Na-
nokristallen und ist in Übereinstimmung mit der Zunahme der Fröhlich-Kopplung durch 
eine größere Elektron-Loch Separation und damit stärkere interne elektrische Felder. 
 
Elektrisches Felder orthogonal  zur Längsachse 
Abb. 5.9a zeigt die feldabhängige Emission eines Nanokristalls mit einem nahezu 
symmetrischen und sehr kleinen Starkeffekt (ΔE < 3 meV). Im Gegensatz zum gerade 
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Abb. 5.9: Feldabhängige Emissionsspektren eines einzelnen Nanokristalle mit einem elektrischen Feld 
senkrecht zur Längsachse (a) Falschfarbendarstellung der PL-Spektren über dem elektrischen Feld. Das 
Nebenbild zeigt die angenommene Orientierung des elektrischen Feldes. (b) Bandstruktur (graue Linie) und 
Wellenfunktionsamplitude von Elektron (rot) und Loch (schwarz) unter einem konstanten externen elektri-
schen Feld von jeweils +300 kV/cm und -300 kV/cm. Die horizontalen Linien in der Bandstruktur entspre-
chen den Energieeigenwerten von Elektron und Loch. Die Wellenfunktionen wurden mittels des erweiterten 
effektiven Massenmodells aus Anhang A berechnet. Sie sind entlang eines Schnitts durch den CdSe-Kern 
(siehe graue Linie Nebenbild (a)) gezeigt. 
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diskutierten Nanostäbchen, bei dem ein Feld parallel zur Längsachse angenommen wurde, 
ist bei diesem Nanostäbchen die Linienbreite nahezu unabhängig vom elektrischen Feld. 
Abb. 5.9b zeigt die Ergebnisse der Rechnung für ein elektrisches Feld senkrecht zur 
Längsachse. Durch die starke räumliche Beschränkung in Feldrichtung, die kleiner als der 
Exzitonradius ist, können Elektron und Loch in radialer Richtung nur geringfügig sepa-
riert werden. Die räumliche Beschränkung entspricht im Wesentlichen der eines runden 
Nanokristalls, weswegen ein deutlich geringerer QCSE beobachtet wird. 
 
5.2.2 Vergleich zwischen Theorie und Experiment 
 
Erweitertes effektives Massenmodell 
Um die gemessene Feldabhängigkeit mit dem erweiterten effektiven Massenmodell (siehe 
Anhang A) zu vergleichen, wurde die Emissionsenergie mittels der Anpassung einer 
Lorenzkurve jeweils für die verschiedenen Feldstärken bestimmt. Abb. 5.10 zeigt die 
Emissionsenergie der beiden Nanostäbchen aus den vorherigen Abschnitten. 
Aus dem Vergleich der Ensembleeigenschaften mit der Theorie konnte ein Nanokristallra-
dius von 2 nm bestimmt werden (siehe Abschnitt 5.1.3). Wegen der inhomogenen 
Verbreiterung beobachtet man aber eine Verteilung der Radien und damit eine Variation 
der Emissionsenergie. Daher müsste der Radius für jedes Nanokristall, ausgehend von der 
Emissionsenergie ohne Feld, neu angepasst werden. Die Rechnung zeigt jedoch, dass eine 
leichte Variation des Radius keinen signifikanten Einfluss auf die Feldabhängigkeit der 
Photolumineszenz hat. Daher wurde die Abweichung der Größe des Nanokristalls vom 
Mittelwert von 2 nm durch geringfügige Variation der Bandlücke Eg ausgeglichen 
(ΔEg < 5 %). 
 
Dem Algorithmus in Anhang A folgend wurde die Emissionsenergie ohne weitere 
Freiheitsparameter berechnet. Die gestrichelte Linie in Abb. 5.10a entspricht der Rech-
nung für ein elektrisches Feld parallel zur Längsachse unter geeigneter Wahl des Vorzei-
chens. Qualitativ wird der Verlauf richtig wiedergegeben. Für positive Felder ergibt sich 
sowohl in der Theorie, als auch im Experiment eine nahezu feldunabhängige Emissions-
energie. Für negative Felder dagegen zeigt sich eine starke Rotverschiebung.  
Quantitativ jedoch fällt die berechnete Kurve deutlich schneller ab als die gemessene. 
Physikalisch bedeutet dies, dass im Nanokristall ein deutlich schwächeres Feld anliegt, als 
durch die Spannung an den Elektroden induziert. Ursache hierfür ist eine Abschirmung 
des Feldes durch einen Kontrast in den dielektrischen Konstanten des Nanostäbchens und 
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der Polystyrolumgebung. Polystyrol hat eine dielektrische Konstante zwischen 2 und 2,8. 
Für CdS gilt ε = 10 und für CdSe ε = 9,5[60]. Nimmt man eine mittlere dielektrische Kon-
stante von 9,9, entsprechend des Volumenanteils der Materialien, so ergibt sich ein Ver-
hältnis der dielektrischen Konstanten zwischen 3,5 und 5. Dies führt zu einer Abschir-
mung des externen elektrischen Feldes. Reduziert man nun das Feld im Nanokristall mit 
einem Faktor von 5, relativ zum angelegten Feld (Abb. 5.10a, durchgezogene rote Kurve), 
so ergibt sich auch eine qualitative Übereinstimmung zwischen Theorie und Experiment. 
Obwohl der Skalierungsfaktor beim Anpassen dieser einen Kurven ermittelt wurde, stellt 
sich heraus, dass alle Vergleiche zwischen Theorie und Experiment durch ein und densel-
ben Skalierungsfaktor gut beschrieben werden können, was auf den universellen Charakter 
der Abschirmung hindeutet. 
Abb. 5.10b zeigt denselben Vergleich für den Nanokristall mit dem Feld senkrecht zur 
Längsachse (siehe Abb. 5.9). Es wurde die Feldabhängigkeit für einen Winkel von 90° 
und 72° unter Berücksichtigung des Skalierungsfaktors berechnet. Ein Winkel von 72° 
zeigt hier die beste Übereinstimmung mit dem Experiment. Es wird ein deutlich schwä-
cherer und nahezu quadratischer Effekt gemessen und vorhergesagt. Auch für diesen Fall 
stimmen Beobachtung und Experiment gut überein. 
 








































E lektrisches Feld (kV/cm )
 Experim ent
 Theorie ohne
         Abschirm ung
 Theorie m it 
         Abschirm ung
a) b)
Abb. 5.10: Vergleich zwischen Experiment und Theorie. Die geschlossenen Quadrate entsprechen den 
Emissionsenergien für den Nanokristall parallel (a) und orthogonal (b) zum elektrischen Feld (siehe Abb. 5.7 
und Abb. 5.9). Die gestrichelte rote Linie in (a) entspricht den Theoriewerten aus dem erweiterten 
Massenmodel (siehe Anhang A). Berücksichtigt man zusätzlich die dielektrische Abschirmung aufgrund 
eines Kontrasts in der dielektrischen Funktion zwischen Nanokristall und Matrix, so korrigiert sich die 
Feldstärkenskala zu der durchgezogenen Linie. In (b) ist die Berechnung zusätzlich für einen Winkel von 72° 
zwischen dem Feld und der Längsachse durchgeführt worden. 
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Semiempirisches Modell 
Um die Nanostäbchen mit den bisherigen Untersuchungen an sphärischen Nanokristallen 
zu vergleichen, wurden die Messdaten auch mit folgendem semiempirischen Modell nach 
Empedocles und Bawendi verglichen, welches von einem Dipolmoment p und einer Pola-
risierbarkeit α ausgeht[14]: 
2
2
1 FFpE ⋅+⋅=Δ α ,  (5.1) 
dabei entspricht F der elektrischen Feldstärke und ΔE der relativen Starkverschiebung. 
 
Abb. 5.11 zeigt, dass sowohl der Fall des parallelen wie auch des senkrechten elektrischen 
Felds durch das Anpassen dieser Gleichung gut beschrieben werden können. Tabelle 5.1 
fasst die ermittelten Parameter für das Dipolmoment und das Polarisierbarkeitsvolumen 
zusammen. Sowohl das Dipolmoment, wie auch das Polarisierbarkeitsvolumen sind im 
Falle eines Feldes in Richtung der Längsachse des Nanokristalls deutlich größer. Das 
Dipolmoment für den parallelen Fall entspricht einer Ladungstrennung von Elektron und 
Loch von 2,7 nm. Vergleicht man diese Separation mit der Verteilung der Wellenfunktion 
nach dem effektiven Massenmodell (siehe z. B. Abb. 5.5b), so zeigt sich, dass dies in etwa 
dem Abstand der Ladungsschwerpunkte entspricht. Die Zunahme des Polarisierbarkeits-
volumen beim Übergang von senkrechter zu paralleler Feldorientierung um einen Faktor 4 
folgt aus der größeren räumlichen Delokalisierung entlang der Längsachse und der damit 
verbundenen stärkeren Reaktion der Wellenfunktion des Elektrons auf externe Felder. Für 
den senkrechten Fall entspricht das Polarisierbarkeitsvolumen nahezu dem Wert für 
a) b)




































Elektrisches Feld (kV/cm)  
Abb. 5.11: Kurvenanpassung des semiempirischen Modells (rote Kurven) nach Empedocles und Bawendi[14] 
an einen Nanokristall unter vermuteter paralleler (a) und nahezu orthogonaler (b) Feldorientierung (siehe 
Abb. 5.7 und Abb. 5.9). 
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sphärische Nanokri-
stalle, in guter Über-
einstimmung mit der 
räumlichen Ausdeh-
nung der Wellenfunk-
tion in dieser Richtung. 
Das Dipolmoment von 
sphärischen Nanokri-
stallen nach Empe-
docles et al.[14] ist 
deutlich größer, verglichen mit senkrechten Feldern an Nanostäbchen, jedoch wird in 
deren Arbeit auf starke Fluktuationen des Dipolmoments aufgrund von Oberflächen-
ladungen hingewiesen. In der gegenwärtigen Arbeit konnten solche Effekte durch ent-
sprechend niedrige Anregungsdichten weitgehend vermieden werden. 
 
Winkelabhängigkeit des QCSEs 
Ausgehend von der Theorie kann 
man die Starkverschiebung in Ab-
hängigkeit des Winkels zwischen 
dem Feld und der Längsachse des 
Nanokristalls berechnen. Dabei zeigt 
sich, dass die Feldstärke im Wesent-
lichen nur den absoluten Betrag der 
maximalen Rotverschiebung charak-
terisiert. Die funktionelle Form der 
Abhängigkeit wird durch den Winkel 
bestimmt. In Abb. 5.12 ist daher die 
berechnete Winkelabhängigkeit der 
Rotverschiebung für eine Feldstärke 
von 400 kV/cm aufgetragen. Man 
sieht für einen Winkel von 0° die stärkste Rotverschiebung. Dies entspricht einem 
parallelen Feld zur Längsachse und ermöglicht daher eine maximale Separation der 
Ladungsträger. Die Rotverschiebung nimmt mit zunehmendem Winkel kontinuierlich ab, 
bis sie bei einer senkrechten Konfiguration (90°) nahezu verschwindet. Der Kurvenverlauf 
verhält sich für kleine Winkel wie eine Kosinuskurve. Dies entspricht der Projektion des 
elektrischen Feldes auf die Längsachse des Nanokristalls (siehe Skizze Abb. 5.12). 







Dipolmoment [D] 127±7 1,3±0,9 88 
Polarisierbarkeits- 
volumen [105 Å] 5,1±0,6 1,3±0,2 1,4 
Tabelle 5.1: Dipolmoment und Polarisierbarkeitsvolumen für ein paral-
leles und ein senkrechtes Feld, relativ zur Längsachse eines Nanostäb-
chens und für sphärische Nanokristalle[14]. 





























Abb. 5.12: Berechnete Starkverschiebung in Abhän-
gigkeit des Winkels α zwischen der Längsachse des 
Nanostäbchens und dem elektrischen Feld. Die 
durchgezogene Linie dient der Orientierung. 
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5.2.3 Elektrisches Schalten der Emissionsintensität 
Betrachtet man die Einzelpartikelspektren in Abb. 5.8a, so erkennt man, dass durch das 
elektrische Feld nicht nur die Emissionsenergien verschoben werden, sondern auch die 
Emissionsintensität mit der Rotverschiebung deutlich abnimmt. Die Ursache liegt in dem 
kleinen Wellenfunktionsüberlapp für hohe Felder (siehe z. B. Abb. 5.7b). Analog zur 
Abnahme der strahlenden Rate bei zunehmendem Aspektverhältnis (siehe Abschnitt 5.1.1) 
ergibt sich daraus auch hier eine Abnahme der strahlenden Rate. Nach Gleichung (3.2) 
folgt daraus, unter der Annahme einer endlichen konstanten nichtstrahlenden Rate, auch 
eine Änderung der Quanteneffizienz und damit der Emissionsintensität mit dem elektri-
schen Feld. 
Abb. 5.13 zeigt die unnormierten Spektren eines einzelnen Nanokristalls für 7 unter-
schiedliche Feldstärken. Für negative Felder ist deutlich eine Rotverschiebung zu erken-
nen, wohingegen sich für positive Felder nur eine geringe Zunahme der Emissionsenergie 
zeigt. Dies ist in Übereinstimmung mit dem in Abb. 5.7 betrachteten Nanokristall. Jedoch 
ist der QCSE mit einer Verschiebung von 30 meV schwächer ausgeprägt. Unter Berück-
sichtigung des Zusammenhangs zwischen dem Winkel und dem Starkeffekt (siehe Abb. 
5.12) kann der Winkel auf etwa 40° abgeschätzt werden. Die durchgezogene Linie in Abb. 
5.13a zeigt die feldabhängigen Berechnungen der Emissionsenergie mit dem erweiterten 
effektiven Massenmodell und stimmt mit den Beobachtungen gut überein. Betrachtet man 
die Emissionsintensität, so zeigt sich mit der Rotverschiebung der Emission eine deutliche 
Abnahme bis nahezu auf Hintergrundniveau bei -300 kV/cm. Dies entspricht exakt der 
Erwartung aus einem abnehmenden Wellenfunktionsüberlapp zwischen den beiden 
Ladungsträgern. Aus der integrierten Emissionsintensität (Abb. 5.13b) zeigt sich eine 
Abnahme der Emissionsintensität um nahezu eine Größenordnung. 
Um die beobachteten Intensitätsmodulationen mit dem berechneten Wellenfunktions-
überlapp zu vergleichen, muss man eine Annahme über die nichtstrahlende Rate einzelner 
Nanokristalle in einer Polymermatrix machen. Aus der Literatur ist bekannt, dass sie 
sowohl von Partikel zu Partikel stark schwankt, als auch zeitlich variiert[90,131]. Ursache 
hierfür sind Veränderungen in den nichtstrahlenden Kanälen durch Ionisations- bzw. 
Blinkingereignisse. Unter Berücksichtung der Quanteneffizienz der Nanokristalle in Lö-
sung wurde für den feldfreien Fall eine Effizienz von 50 % angenommen. Ohne Feld sind 
die strahlende und nichtstrahlende Rate daher gleich groß. Damit ist es möglich, den feld-
abhängigen Verlauf der Quanteneffizienz zu berechnen und mit der Emissionsintensität zu 
vergleichen (Abb. 5.13b, durchgezogene Linie). Die Rechnung stimmt qualitativ und 
quantitativ gut mit dem Experiment überein. 
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Zusammenfassend kann gesagt werden, dass durch das Anlegen eines externen elekt-
rischen Feldes die Emissionsenergie von einzelnen Nanokristallen signifikant verändert 
werden kann. Unter Berücksichtung einer Abschirmung des elektrischen Feldes innerhalb 
des Kristalls stimmen die theoretischen Erwartungen mit den beobachteten Ergebnissen 
überein. Die feldabhängige Intensität kann ebenfalls durch die Abnahme des Wellenfunk-
tionsüberlapps verstanden werden. Die starke Modulation lässt diese Sorte von Nano-
kristallen besonders interessant für elektrooptische Modulatoren oder Schalter erscheinen. 
 
5.2.4 Einfluss von spektraler Diffusion und Ladungen auf den 
Starkeffekt 
 
Einfluss von spektraler Diffusion und Blinken 
Bisher wurde nur die Feldabhängigkeit der Photolumineszenz betrachtet. Wie aber bereits 
in Kapitel 1 diskutiert, spielen bei kolloidalen Nanokristallen spektrale Diffusion und 
Blinken der Emission eine wesentliche Rolle. Diese können nur aus dem zeitlichen Ver-
lauf der Emission untersucht werden. Für feldabhängige Messungen muss die spektrale 
Diffusion möglichst vermieden werden, da auch sie in Abwesenheit eines externen Feldes 
zu einer Verschiebung der Emissionsenergie und Änderung der Intensität führt. Da die 
spektrale Diffusion proportional zur Anregeintensität ist (siehe Abschnitt 4.3.3), wurden 


















































Abb. 5.13: (a) Unnormierte Spektren eines Nanostäbchens in Falschfarbendarstellung für verschiedene 
elektrische Feldstärken. Die Linie entspricht der theoretisch berechneten Emissionsenergie (siehe Text). (b) 
Integrierte Intensität aus (a). Die durchgezogene Linie entspricht der berechneten Quanteffizienz (siehe 
Text). 
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die Nanokristalle mit möglichst geringer Intensität angeregt. Die Größe der spektralen 
Diffusion kann durch eine alternierende Spannungsrampe mit einer Nullfeldmessung 
zwischen jedem Spannungswert mit dem QCSE verglichen werden. 
 
In Abb. 5.14 sieht man eine solche Messung. Der Nanokristall befand sich zu Beginn der 
Messung in einem ionisierten Zustand und ging nach etwa 700 s in einen emittierenden 
Zustand über. Deutlich zeigt sich der asymmetrische QCSE. Für negative Feldstärken wird 
eine Blauverschiebung der Emission um etwa 15 meV beobachtet, für positive Feldstärken 
dagegen zeigt sich eine deutlich stärkere Rotverschiebung, die bei hohen Feldstärken den 
Messbereich verlässt. Betrachtet man die Emission ohne externes Feld, markiert durch die 
rote Linie, so zeigt sich zwar eine geringfügige spektrale Diffusion, die für spätere 
Messzeiten tendenziell eine leichte Verschiebung ins Rote verursacht. Sie ist aber mit 
einer Verschiebung kleiner als 5 meV deutlich geringer als die Starkverschiebung von 
mehr als 50 meV und beeinflusst die Messung daher nicht wesentlich. Den verschwinden-
den Einfluss der spektralen Diffusion erkennt man auch an der Stabilität der Emission. Die 
Feldabhängigkeit konnte über zwei Perioden des angelegten Spannungsverlaufs mit 
insgesamt mehr als 900 s 
Messzeit zeitlich stabil 
und reproduzierbar aufge-
nommen werden. Im 
Allgemeinen lässt sich 
sagen, dass durch die 
geringe Anregeintensität 
der Einfluss der spektra-
len Diffusion auf den 
QCSE vernachlässigbar 
war. Zudem wurden für 
die Bestimmung des 
QCSEs nur Spektren 
ausgewertet, die eine 
reproduzierbare Starkver-
schiebung über mehrere 




































Abb. 5.14: Zeitlicher Verlauf der PL-Emission für eine treppenför-
mige Spannungsrampe mit einer Nullfeldmessung zwischen jedem 
Wert. (a) Zeitverlauf des externen Feldes. (b) Falschfarbendar-
stellung der Emission. 
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Emission geladener Nanokristalle? 
Aus epitaktischen Quantenpunkten ist bekannt, dass sich durch Anlegen eines Potentials 
auch der Ladungszustand innerhalb eines Quantenpunkts auf dem Niveau einzelner La-
dungsträger kontrollieren lässt[133]. Ursache hierfür ist die direkte Ankopplung der Na-
nokristalle an den Fermi-See der Zuleitungskontakte. Die externe Spannung verschiebt das 
Niveau des Quantenpunktes relativ zum Fermi-Level wodurch der Quantenpunkt kontrol-
lierbar mit Elektronen besetzt werden kann. In der Photolumineszenz ergeben sich daher 
neben der Starkverschiebung auch diskrete Sprünge in der Emissionsenergie[133]. Diese 
können den unterschiedlich geladenen Quantenpunkten zugeordnet werden. 
In kolloidalen Nanokristallen wurde ein derartiges feldabhängiges Aufladen eines Quan-
tenpunktes bisher noch nicht beobachtet. In der Regel wird auch in dieser Arbeit nur eine 
Emissionslinie und deren charakteristische Starkverschiebung beobachtet. Unter besonders 
hohen Feldstärken (> 500 kV/cm) ist jedoch bei einigen Nanokristallen neben der Haupt-
emission eine zweite Emissionslinien zu beobachten. In Abb. 5.15 sind zwei Beispiele 
gezeigt, bei denen eine um etwa 50 meV verschobene Emissionen zu erkennen ist. Dabei 
kann insbesondere in Abb. 5.15b ausgeschlossen werden, dass es sich um einen zweiten 
Nanokristall handelt, da sich bei 300 s und 900 s die charakteristische Feldabhängigkeit 
der Hauptemission bei 2,05 eV und der höherenergetisch verschobenen zweiten Emission 
synchron verändern.  
Da es sich bei der zweiten Emission um eine diskrete Verschiebung handelt, liegt es nahe, 
diese einem geladenen Zustand zuzuordnen. Ein einfach geladener Nanokristall wird als 
Trion bezeichnet. Vergleicht man die Energieaufspaltung zwischen Exziton und der ver-
schobenen Emission bei hohen Feldstärken von etwa 50 meV mit epitaktischen CdSe 
Quantenpunkten, so zeigt sich dort eine geringere energetische Rotverschiebung des Tri-
ons um 18 meV[105]. Berücksicht man die deutlich kleineren Volumen von kolloidalen 
Nanokristallen, welche in einer erhöhten Coulombwechselwirkung und damit höherer 
Energieaufspaltung resultiert, so erscheint die Energiedifferenz von 50 meV mit der Inter-
pretation eines Trions konsistent zu sein. Auch in kolloidalen CdSe Nanostäbchen wurde 
bei der Untersuchung der Fein-Struktur der Photolumineszenz eine zweite, etwa um 
20 meV verschobene Emission beobachtet, welche ebenfalls einem Trion zugeordnet 
wurde[123]. Hier konnte jedoch sowohl eine Energieverschiebung zu niedrigeren (Abb. 
5.15a), wie auch zu höheren Emissionsenergien (Abb. 5.15b) beobachtet werden. Eine 
mögliche Interpretation der Blauverschiebung wäre die Neutralisation eines geladenen 
Nanokristalls durch das Feld. 
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Zusammenfassend kann man sagen, dass es in diesen Nanokristallen erste Hinweise auf 
das Vorhandensein eines emittierenden, geladenen und elektrisch schaltbaren Zustandes 
gibt. Um diese Effekte jedoch tiefer zu verstehen sind weitere Experimente unter hohen 
Feldstärken notwendig. Zudem ist ein detailliertes Verständnis der Schnittstelle des 
Nanokristalls mit seiner direkten Umgebung und der relativen Lage zu den Energieniveaus 
in der Matrix und den Oberflächenliganden nötig, um eine Quelle für die zusätzliche 
Ladung im Nanokristall zu finden. Bislang wurde bei geladenen Nanokristallen eine 
Unterdrückung der strahlenden Emission durch Auger-Prozesse beobachtet[19,134]. Durch 
das zusätzliche elektrische Feld und das vergrößerte Volumen kann jedoch die Wechsel-
wirkung der Ladungsträger untereinander stark beeinflusst werden. 
 
Oberflächenladungen 
In Abb. 5.15b wurde bei 300 s und bei 900 s eine diskrete Veränderung im Emissions-
verhalten beobachtet. Neben der Emissionsintensität ändert sich dabei auch die Feld-
abhängigkeit. Ähnliche Effekte wurden auch schon an runden Nanokristallen beobach-
tet[14]. Ursache für diese Änderung des QCSEs waren dort ähnlich dem Blinken und der 
spektralen Diffusion die Erzeugung und Annihilation von Oberflächenladungen. Deren 
Feld kann ein zusätzliches permanentes Dipolmoment induzieren und damit den Starkef-
fekt beeinflussen. Da diese Erzeugung und Umorientierung von Oberflächenladungen 






































































Abb. 5.15: Zeitlicher Verlauf der PL-Emission für eine treppenförmige Spannungsrampe für zwei unter-
schiedliche Nanokristalle ((a) und (b)). Die beiden Nanokristalle zeigen ein elektrisches Schalten zwischen 
zwei Zuständen unterschiedlicher Emissionsenergie. 
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Effekte ebenso wie die oben diskutierte spektrale Diffusion aufgrund der niedrigen Anre-
geleistungen nur selten beobachtet. 
 
5.2.5 Statistische Analyse des Starkeffekts 
Bisher wurde nur die Emission einzelner Nanokristalle diskutiert. Aufgrund der unter-
schiedlichen Emissionsenergien und Orientierungen ist es nicht möglich, spektrale Verän-
derungen im Millielektronvoltbereich im Ensemble zu beobachten. Auf der einen Seite hat 
die Einzelpartikelspektroskopie hier nun erstmals einen Vergleich zwischen Theorie und 
Experiment ermöglicht. Auf der anderen Seite impliziert die Unsicherheit aufgrund der 
Größen- und Formvariation auch immer eine gewisse Unsicherheit bei der Interpretation 
der Einzelpartikeluntersuchungen. Diese Unsicherheit kann man durch zwei unterschiedli-
che Ansätze beseitigen. Zum ersten kann man versuchen, zusätzlich zu den optischen auch 
strukturelle Informationen über den Nanokristall zu bekommen. Dazu werden zum Bei-
spiel Emissionsspektren und TEM-Aufnahmen von ein und demselben Nanokristall ver-
glichen. Für kolloidale Nanokristalle wurden diese beiden Messmethoden 2002 von Ko-
berling et al. erstmals kombiniert[112]. Es zeigt sich jedoch, dass dies technisch sehr 
aufwendig ist, besondere Ansprüche an das verwendete Substrat stellt und zudem die 
TEM-Aufnahmen den Nanokristall irreversibel beschädigen. Für die Untersuchung der 
Feldabhängigkeit der Emission ist diese Methode daher ungeeignet. Die zweite Mög-
lichkeit, die strukturelle Unsicherheit zu überwinden, besteht darin, durch die Unter-
suchung von einer Vielzahl von Nanopartikeln wiederum eine Aussage über das durch-
schnittliche Verhalten des Ensembles zu bekommen. Werden die Nanokristalle statistisch 
ausgewählt, so gibt deren Mittelwert sehr gut das Ensembleverhalten der Probe wieder.  
 
In dieser Arbeit wurde der QCSE an mehr als 300 einzelnen Nanokristallen untersucht. 
Die Anforderungen an zeitliche Stabilität (beobachtbar über mehrere Feldperioden), ver-
nachlässigbare spektrale Diffusion und eine ausreichende Intensität, die eine zuverlässige 
Bestimmung der Emissionsenergie erlaubt, resultierten in 88 quantitativ auswertbaren 
Nanokristallen. 
Nachfolgend wird gezeigt, dass sowohl die Orientierung des Nanokristalls, als auch die 
Variation der Größe bzw. Form in der Statistik beobachtbar sind. Dazu wird zunächst der 
Zusammenhang zwischen Intensitätsmodulation und Starkverschiebung untersucht. Ver-
knüpft man zusätzlich die Größe der Starkverschiebung mit deren spektraler Position, so 
kann man Rückschlüsse auf die Größenverteilung und insbesondere die durchschnittliche 
Stärke des QCSEs bei einem durchschnittlichen Nanostäbchen ziehen. 
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Korrelation zwischen Intensitätsmodulation und Starkverschiebung 
Aus den Spektren in Abb. 5.13 ergab sich, dass bei einem einzelnen Nanokristall eine 
Zunahme der Starkverschiebung mit einer Abnahme der Emissionsintensität korreliert. 
Wie die berechneten Wellenfunktionen zeigten, beruhte dies darauf, dass mit zunehmen-
der Starkverschiebung auch die Ladungsträger räumlich stärker getrennt werden. 
Dabei korreliert die Veränderung der Starkverschiebung und des Wellenfunktionsüber-
lapps stark mit der Orientierung zwischen dem elektrischen Feld und der Längsachse des 
Nanokristalls (siehe Abb. 5.12). Mit zunehmender Rotverschiebung wird auch eine Ab-
nahme der Emissionsintensität beobachtet. Daher erwartet man eine Korrelation zwischen 
der Stärke des QCSEs und der Emissionsintensität. Abb. 5.16 zeigt die Intensitätsmodula-
tion IMax/IMin über der maximal beobachteten Starkverschiebung an 88 Nanokristallen. 
Dazu wurde die integrierte PL-Emission des Spektrums mit maximaler und minimaler 
Emission im Verlauf einer Spannungsrampe in Relation zur maximal beobachteten Stark-
verschiebung gesetzt. Um alle Spektren unter gleichen Bedingungen zu vergleichen, 
wurden nur Spektren mit einer maximalen Feldstärke von 375 kV/cm berücksichtigt, da 
solche Amplituden an nahezu jeden Kristall angelegt werden konnten. Dies erklärt den 
kleinen Bereich von maximal 45 meV für die Starkverschiebung, verglichen mit den 
80 meV aus Abb. 5.7. 
 
In Abb. 5.16 erkennt man eindeutig eine Korrelation. Für größere Starkverschiebungen ist 
auch eine stärkere PL-Modulation zu beobachten. Die roten Vierecke zeigen die über 
jeweils 5 meV des QCSEs gemittel-
ten Daten. Es ist ein nahezu linearer 
Zusammenhang zu beobachten. Die 
relativ große Streuung in der Korre-
lation erklärt sich durch die niedri-
gen Anregeintensitäten, welche 
verwendet wurde, um spektrale 
Diffusion zu minimieren. Die sich 
daraus ergebenden niedrigen Emis-
sionsintensitäten resultieren in einer 
großen Streuung und einem nur 
kleinen dynamischen Bereich in der 
Intensitätsmodulation.



















Abb. 5.16: Korrelation der feldabhängigen 
Intensitätsmodulation mit dem relativen QCSE, ge-
messen relativ zum hochenergetischsten Spektrum. 
Die roten Punkte zeigen die über jeweils 5 meV ge-
mittelte Intensitätsmodulation. 
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Abhängigkeit des QCSEs von der Nanostäbchengeometrie 
Wie man aus Abb. 5.16 ablesen kann, variiert die Starkverschiebung unter vergleichbaren 
experimentellen Bedingungen für externe Felder von 375 kV/cm zwischen 0 meV und 
45 meV. Wie gerade diskutiert, beruht dies zum einen auf einer zufälligen Orientierung 
der Nanokristalle. Zum anderen muss in diesem Zusammenhang aber auch die Inhomoge-
nität der Probe berücksichtigt werden. Betrachtet man eine typische TEM-Aufnahme 
(siehe z. B. Abb. 2.5b), so zeigt sich innerhalb der Probe eine deutliche Variation im 
Aspektverhältnis. Wie die Ensemblemessungen zeigen, korreliert eine Zunahme im 
Aspektverhältnis auch mit einer Abnahme der Exzitonenergie (Abb. 5.6). Daraus folgt, 
dass die Nanokristalle mit dem höchsten Aspektverhältnis auch die niedrigste Emissions-
energie haben. Anhand der Emissionsenergie lassen sich die Nanokristalle daher nach 
ihrer Geometrie sortieren. Abb. 5.17a zeigt die Größe des QCSEs für 88 Nanokristalle in 
Abhängigkeit von der Emissionsenergie. Eindeutig ist ein Zusammenhang zwischen der 
maximal beobachtbaren Starkverschiebung und der Emissionsenergie zu erkennen, der 
sich als Dreieck darstellt. Für niedrige Emissionsenergien, die einem höheren Aspektver-
hältnis entsprechen, sind auch größere Starkverschiebungen zu beobachten. Dagegen ist 
für die Nanokristalle, die 
höherenergetisch emittieren, nur 
verschwindend kleiner QCSE beob-
achtbar, was direkt auf ein kleines 
räumliches Volumen schließen 
lässt, welches auch für die 
höherenergetische Emissionsener-
gie verantwortlich ist. Aus dem 
Histogramm der Emissionsenergien 
kann man eine mittlere Emissi-
onsenergie von 2,05 meV ablesen, 
was dem Ensemblewert für diese 
Nanokristalle entspricht (Ensemble-
spektrum siehe Abb. 4.5a). Dies 
spricht wiederum für eine statis-
tische Auswahl der Nanokristalle 
und zeigt, dass eine Mittelung über 
88 Nanokristalle in guter Näherung 
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Abb. 5.17: (a) Korrelation zwischen der relativen 
Starkverschiebung und der Emissionsenergie. Mit ab-
nehmender Emissionsenergie nimmt das Aspektver-
hältnis und damit die Stärke des QCSEs zu. 
(b) Histogramm der Emissionsenergie aus (a). 
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Die Tatsache, dass für alle Emissionsenergien und damit Aspektverhältnisse der Starkef-
fekt zwischen 0 meV und der maximalen Verschiebung kontinuierlich verteilt ist, ist eine 
direkte Manifestation der zufälligen Orientierung, wie in Abschnitt 5.2.1 diskutiert. 
 
Durchschnittliche Größe des QCSEs 
Abb. 5.17 erlaubt nun eine Sortie-
rung der Nanokristalle nach deren 
Geometrie. Davon ausgehend, dass 
die Nanostäbchen mit dem höchs-
ten Aspektverhältnis von 4,0 im 
niederenergetischen Bereich 
emittieren, kann man aus deren 
Verteilung der Starkverschiebung 
den maximalen QCSE bei paralle-
lem Feld abschätzen. Abb. 5.18 
zeigt ein Histogramm von Stark-
verschiebungen für alle Na-
nokristalle mit einer Emissions-
energie kleiner als 2,05 meV. Dies 
entspricht 61 % der betrachteten 
Nanokristalle (also 54 Na-
nokristalle). Deutlich zeigt sich eine stufenförmige Verteilung. Bis zu einer Verschiebung 
von 25 meV sind 83 % der Nanokristalle gleich verteilt. Da man den Einfluss des Winkels 
zwischen dem Feld und der Verschiebung kennt, kann man unter der Annahme, dass die 
etwa 16 nm langen Nanostäbchen in der 25 nm dicken Polystyrolschicht isotrop in alle 
Raumrichtungen orientiert sind, die Verteilung zu einer Treppenfunktion abschätzen 
(siehe Anhang C). Wie man sieht, stimmt diese Abschätzung sehr gut mit der Beobach-
tung überein. Daraus folgt, dass bei einem externen elektrischen Feld von ±375 kV/cm 
und bei Nanokristallen mit einem Aspektverhältnis von 4,0 der QCSE für ein paralleles 
Feld entlang der Längsachse 25 meV beträgt. 
 











Abb. 5.18: Histogramm der Starkverschiebung für Na-
nokristalle aus Abb. 5.17 mit einer Emissionsenergie 
kleiner als 2,05 eV, also mit einem hohen Aspektver-
hältnis. Die grüne Linie entspricht der erwarteten Ver-
teilung (siehe Anhang C) 
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Zusammenfassung 
In diesem Kapitel konnte die Manipulation der elektronischen Wellenfunktionen in neu-
artigen Nanostäbchen durch zwei unterschiedliche Methoden gezeigt werden. Durch die 
Variation der Geometrie während der Nanokristallsynthese kann die räumliche Ausdeh-
nung der Wellenfunktionen kontrolliert werden. Da die Synthese eine nahezu unabhängige 
Kontrolle von Durchmesser und Länge, also dem Aspektverhältnis ermöglicht, können die 
Emissionsenergie und der Wellenfunktionsüberlapp, also letztendlich die strahlende Rate, 
in einem weiten Bereich variiert werden. Die experimentellen Ergebnisse können durch 
ein erweitertes effektives Massenmodell quantitativ verstanden werden. Zudem hat sich 
bestätigt, dass die Nanostäbchen eine 0-dimensionale Beschränkung für das Loch im 
CdSe-Kern haben, wogegen das Elektron 1-dimensional über den gesamten Kristall delo-
kalisiert. 
Legt man an die Nanostäbchen ein externes elektrisches Feld, so wird ein im Vergleich zu 
sphärischen Nanokristallen verstärkter QCSE beobachtet. Die Emissionsenergie kann um 
bis zu 80 meV verschoben werden. Mit zunehmender Rotverschiebung nimmt sowohl die 
Linienbreite wie auch die Phononkopplung zu und es wird eine starke Modulation der 
Emissionsintensität mit dem elektrischen Feld beobachtet. Die Abnahme der PL-Energie 
und der Emissionsintensität konnten wiederum durch das effektive Massenmodell quan-
titativ bestätigt werden. An dieser Stelle sei darauf hingewiesen, dass alle Vergleiche 
zwischen Theorie und Experiment durch einen einzigen Satz von Parametern beschrieben 
werden konnten. Dies zeigt die Universalität des erweiterten effektiven Massenmodells. 
Diese Eigenschaften machen heterostrukturierte Nanostäbchen zu einem interessanten 
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6 Beobachtung der Diffusion von Oberflächenladungen 
auf der Nanometerskala 
 
Im vorherigen Kapitel konnte gezeigt werden, dass die PL-Emission von Nanokristallen 
durch elektrische Felder stark beeinflusst wird. Dies gilt jedoch nicht nur für externe, 
sondern auch für lokale Felder. Letztere sind, wie bereits in Kapitel 4.3 diskutiert, die 
Ursache für die spektrale Diffusion. Die Quellen für diese lokalen Felder sind fluktuie-
rende Ladungen an der Oberfläche der Nanokristalle[14,101,104]. Erhöht man die 
Anregeintensität und beobachtet die Nanostäbchen über längere Zeiträume, so wird auch 
bei den Nanostäbchen eine spektrale Diffusion beobachtet.  
Bisher war dieser Effekt parasitärer Natur, da er eine zeitlich konstante Emission, wie sie 
in vielen optoelektronischen Anwendungen benötigt wird, verhindert. In diesem Kapitel 
wird nun zum ersten Mal gezeigt, dass man aus der spektralen Diffusion Informationen 
über Ladungsträgerbewegungen an der Nanokristalloberfläche mit Nanometerauflösung 
extrahieren kann. In der spektralen Diffusion von Nanostäbchen tritt eine bisher nicht 
beobachtete, und bei runden Nanokristallen explizit auch nicht erwartete[14], Korrelation 
zwischen der Emissionsenergie und der Linienbreite auf. Im ersten Teil dieses Kapitels 
wird diese Korrelation anhand von Tieftemperaturmessungen untersucht. Ein Vergleich 
mit den Starkverschiebungen durch externe Felder ermöglicht eine Interpretation der 
Ergebnisse im Rahmen eines Modells der Oberflächenladungsträgerdiffusion entlang der 
quasi 1-dimensionalen CdS-Schale. Die Position der Oberflächenladungen auf den Nano-
stäbchen hat direkten Einfluss auf die spektrale Dynamik der Emissionsenergie. 
Im zweiten Teil wird die Dynamik der Oberflächenladungsdiffusion anhand deren Abhän-
gigkeit von Anregeintensität und Temperatur analysiert. Es zeigt sich, dass sie konsistent 
mit einem Modell der Photon induzierten und thermisch aktivierten spektralen Diffusion 
ist[101]. Die spektrale Diffusion wird zum einen durch die Überschussenergie bei nicht 
resonanter Anregung induziert[101], zeigt aber auch eine Temperaturabhängigkeit[128], was 
auf eine thermische Aktivierung hindeutet. 
Die Korrelation der Emissionsenergie und der Linienbreite und damit auch die Bewegung 
von Oberflächenladungen sind auch bei Raumtemperatur beobachtbar. Dies macht Nano-
stäbchen besonders interessant für lokale Ladungssensoren. 
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6.1 Fluktuierende lokale elektrische Felder durch Oberflächen-
ladungen 
Die spektrale Diffusion, also Veränderungen in der spektralen Position der Emission eines 
einzelnen Nanokristalls, entspricht der räumlichen Bewegung bzw. Erzeugung von Ober-
flächenladungen[13,14,17,81,104,106,113,126]. Diese Prozesse ändern die lokale elektrische Feld-
stärke und induzieren damit einen QCSE im Nanokristall. Wie bereits in Abschnitt 4.3.3 
diskutiert, finden diese Fluktuationen auf allen Zeitskalen statt. Daher muss man zwei 
Arten der Oberflächenladungsbewegung unterscheiden: räumliche Oszillationen der 
Ladungsträger um den Ladungsträgerschwerpunkt innerhalb der Integrationszeit und eine 
Verschiebung der Oberflächenladungen auf einer längeren Zeitskala. Räumliche Bewe-
gungen um den Ladungsschwerpunktes führen zu einer Verbreiterung des Einzelpartikel-
spektrums[12,14,101]. Im Gegensatz zu epitaktischen Quantenpunkten[135] wird die Linien-
breite kolloidaler Nanokristalle daher nicht durch intrinsische Dephasierungsprozesse 
bestimmt. Langsame Driftbewegungen des Oberflächenladungsträgerschwerpunkts konn-
ten bisher bei runden Nanokristallen nicht beobachtet werden, da sich bei sphärischer 
Geometrie die Feldstärke durch eine Verschiebung der Ladungsträger entlang der Oberflä-
che nicht wesentlich ändert[14]. 
Im Folgenden wird gezeigt, dass bei Nanostäbchen aufgrund der gebrochenen Symmetrie 
auch die Bewegung des Schwerpunkts von Oberflächenladungen beobachtet werden kann. 
Um den Einfluss der spektralen Diffusion in elongierten Nanokristallen zu untersuchen, 
werden die Emissionsspektren von einzelnen Nanokristallen zu verschiedenen Zeiten 
verglichen. Die PL-Emission von Nanostäbchen wird dazu in einem Tieftemperatureinzel-
partikelspektroskopieaufbau, wie in Kapitel 3.3 beschrieben, untersucht. 
 
6.1.1 Spektrale Diffusion bei tiefen Temperaturen 
 
Spektrale Dynamik der Photolumineszenz 
Die spektrale Diffusion lässt sich am besten in einer Falschfarbendarstellung der PL-
Spektren über der Zeit darstellen. Abb. 6.1 zeigt zeitliche Entwicklung der Emission eines 
einzelnen Nanostäbchens über 1000 s. Die einzelnen Spektren wurden bei 5 K mit einer 
Integrationszeit von jeweils 1 s aufgenommen. In den ersten 300 s zeigte der Nanokristall 
eine nahezu konstante Emissionsintensität. Anschließend ging er für 200 s in einen dunk-
len Zustand über, der nur von kurzen Emissionen unterbrochen wurde. Nach etwa 600 s 
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emittierte der Nanokristall wieder auf dem anfänglichen Niveau, welches wiederum von 
kürzeren dunklen Phasen unterbrochen wurde. 
 
Die spektrale Dynamik kann grob in zwei Bereiche einteilt werden. Eine Verschiebung 
der Emissionsenergie, die mit einer nahezu konstanten Emissionsintensität einhergeht, und 
sprunghafte Veränderungen der PL-Energie, welche häufig von einer Unterbrechung der 
Emissionsintensität durch einen dunklen Zustand begleitet ist[104]. 
Es wurde bereits gezeigt, dass die Emissionsunterbrechungen auf allen Zeitskalen stattfin-
det (siehe Kapitel 4.2). Dunkler Zustände, die kürzer als 1 s sind, führen aufgrund der 
endlichen Integrationszeit nur zu einer Reduktion und nicht zu einer kompletten Unterbre-
chung der Intensität. Der Zusammenhang zwischen spektralen Sprüngen und Emissions-
unterbrechungen konnte in ähnlichen Untersuchungen an runden Nanokristallen Ionisati-
onsereignissen mit anschließender Neutralisation zugeordnet werden, welche eine Umori-
entierung der Oberflächenladungen zur Folge haben können[104].  
Mittels der halbautomatischen Datenauswertung wurde aus den Spektren jeweils die 
Emissionsenergie und die Linienbreite extrahiert, wie in Abb. 6.1c gezeigt. Man erkennt, 
dass die spektrale Position um etwa 17 meV zwischen 2,040 eV und 2,057 eV variiert. Die 
Linienbreite nimmt Werte zwischen 2 meV und etwa 15 meV an. Beide Fluktuationen 
sind reversibel und statistischen Ursprungs, was degenerative Effekte wie Photooxidation 
ausschließt[118,120]. 
Folgt man dem zeitlichen Verlauf von Emissionsenergie und Linienbreite, so erkennt man 
eine Korrelation zwischen diesen beiden. Eine PL-Emission bei niedrigeren Energien ist 























































































Abb. 6.1: Spektrale Diffusion eines einzelnen elongierten Nanokristalls über 1000 s mit jeweils 1 s Integrati-
onszeit pro Spektrum. (a) Falschfarbendarstellung des Spektrums. (b) Integrierte PL-Intensität über der Zeit. 
(c) Abhängigkeit der Emissionsenergie (offenen Quadrate) und Linienbreite (rote Kreise) vom zeitlichen 
Verlauf der Emission. 
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mit einer größeren Linienbreite verbunden. Besonders deutlich wird dies etwa bei 350 s 
und 670 s. 
 
Korrelation der Emissionsenergie mit der Linienbreite 
Abb. 6.2a – c zeigt jeweils zwei normierte Spektren dreier Nanokristalle bei 5 K, entnom-
men aus ähnlichen Aufnahmen wie in Abb. 6.1. Die Spektren wurden jeweils zu 
unterschiedlichen Zeiten aufgenommen und sind durch spektrale Diffusion energetisch 
zueinander verschoben. Abb. 6.2a entspricht dabei dem Nanokristall aus Abb. 6.1. Bei 
allen drei Nanokristallen ist die breitere Emissionslinie bei der niederenergetischeren 
Emission zu erkennen. 
Besonders deutlich wird dieser Zusammenhang, wenn man die Linienbreite über der 
Emissionsenergie aufträgt (Abb. 6.2d – f, für die Nanokristalle aus a – c). Die offenen 
Quadrate entsprechen den Rohdaten analog zu Abb. 6.1c. Für alle drei Nanokristalle ist 
eine klare Korrelation in Form einer Zunahme der Linienbreite um einen Faktor 2 bis 5 
mit einer Rotverschiebung der Emission zu erkennen. Man beobachtet Rotverschiebungen 




















































Abb. 6.2: Zusammenhang zwischen der Emissionsenergie und der Linienbreite für 3 Nanokristalle. (a) – (c) 
Zwei Einzelpartikelspektren (Integrationszeit 1 s) desselben Nanokristalls zu unterschiedlichen Zeiten. (d) – 
(f) Korrelation der Linienbreite mit der Emissionsenergie. Die offenen Quadrate entsprechen den Rohdaten, 
analog zu Abb. 6.1c. Die geschlossenen Quadrate entsprechen einer Filterung der Daten in Bezug auf die 
Stabilität der Emission (Erklärung siehe Text). Die roten Quadrate sind eine Mittelwertbildung über jeweils 
1 meV. Die Daten in (a) und (d) entsprechen dem Nanokristall in Abb. 6.1. 
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Messdaten, die für die niederenergetischeren Datenpunkte zunimmt. Daraus ergibt sich 
eine konische Form, die bei etwa 50 % aller Korrelationen beobachtet werden kann. Aus 
dem Zeitverlauf von Linienbreite und Emissionsenergie (siehe z. B. Abb. 6.1c) erkennt 
man, dass die Streuung im Wesentlichen auf eine Streuung in der Bestimmung der Li-
nienbreite zurückzuführen ist. Ursache hierfür ist die zeitliche Auflösung der Messung von 
1 s. Findet während der Messung ein signifikanter Sprung der Emissionsenergie statt, so 
erscheint das Spektrum zusätzlich verbreitet.  
 
Reduktion der Streuung durch Filterung der Rohdaten im Hinblick auf die zeit-
liche Stabilität der Emission 
Um diese Effekte zu minimieren, wurden die Rohdaten nach zeitlicher Stabilität sowohl 
der Linienbreite, als auch der Emissionsenergie gefiltert. Die geschlossenen Quadrate in 
Abb. 6.2d – f markieren die Wertepaare, bei denen sich die Emissionsenergie vor und 
nach der Integration des einzelnen Spektrums um weniger als 2 meV und die Linienbreite 
um weniger als 4 meV verändert haben. Deutlich erkennt man, dass dadurch im Wesent-
lichen die großen Linienbreiten heraus sortiert werden. Die roten Datenpunkte zeigen 
einen Mittelwert über jeweils 1 meV der gefilterten Datenpunkte und machen die Korrela-
tion durch eine weitere Reduktion der Streuung klarer. 
 
Reduktion der Streuung durch spektrale Filterung und Mittelwertbildung 
Eine zweite Möglichkeit, die Streuung zu reduzieren, besteht in der Mittelung der Spekt-
ren vor Bildung der Korrelation. Dazu werden die Spektren nach der Emissionsenergie 
sortiert. Anschließend wird über alle Spektren mit einer Emissionswellenlänge in einem 
kleinen Intervall ΔE = 1 meV gemittelt. Ein ähnliches Verfahren wurde kürzlich zur Ana-
lyse von Einzelmolekülspektren vorgestellt[136]. Das Ergebnis dieses Verfahrens für das 
Nanostäbchen aus Abb. 6.2b ist in Abb. 6.3 gezeigt. Neben der Zunahme der Linienbreite 
für niederenergetischere Spektren erkennt man nun auch die parallel verschobene Phonon-
bande. Deren Intensität nimmt relativ zur Hauptemission ebenfalls zu rotverschobenen 
Spektren hin zu. Durch die Mittelwertbildung über bis zu 50 einzelne Spektren können 
spektrale Informationen wie Linienbreite, Phononkopplung und Intensitätsabhängigkeit 
direkt aus den nun rauscharmen Daten durch die Anpassung einer Lorenzkurve extrahiert 
werden. Abb. 6.3b -d zeigt die Linienbreite, Phononkopplung und PL-Intensität in Abhän-
gigkeit der Emissionsenergie. 
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Die Linienbreite nimmt von etwa 8 meV auf 16 meV in derselben Größenordung zu, wie 
die gemittelten Daten aus Abb. 6.2e, jedoch mit einer deutlich reduzierten Streuung. Dies 
zeigt, dass beide Methoden der Datenauswertung vergleichbare Ergebnisse liefern. Die 
Phononkopplung, gemessen durch den Huang-Rhys-Faktor, nimmt mit einer Rotver-
schiebung der Emission um mehr als einen Faktor 6 zu. Ansatzweise ist dies auch in den 
einzelnen Spektren (z. B. Abb. 6.2b) anhand des Verhältnisses zwischen der Phononbande 
und der Hauptemission erkennbar. Die PL Intensität nimmt signifikant bei den rotver-
schobenen Spektren auf etwa 70% ab. 
 
Insgesamt wurden etwa 50 Nanokristalle mit jeweils zwischen 1000 und 4000 Spektren 
untersucht. Davon zeigte etwa die Hälfte eine eindeutige Korrelation zwischen Linien-
breite und Emissionsenergie. 
 
6.1.2 Lokale Feldänderungen durch Diffusion von Oberflächen-
ladungen 
Der Mechanismus für die Korrelationen aus Abb. 6.2 und Abb. 6.3 kann verstanden wer-






































































Abb. 6.3: PL-Spektrum des Nanokristalls aus Abb. 6.2b. sortiert nach zentraler Emissionsenergie und 
anschließend gemittelt. (a) Spektrum in Falschfarbendarstellung, blau entspricht niedriger Intensität, rot 
hoher Intensität. (b) Linienbreite, (c) Phononkopplung, (d) Integrierte PL-Intensität, jeweils über der Emissi-
onsenergie. Die durchgezogenen Linien dienen der Orientierung. 
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Diffusion[14,17] und zum anderen die 1-dimensionale Geometrie der Nanostäbchen[30] 
berücksichtigt. 
Im vorherigen Kapitel wurde gezeigt, dass das Anlegen eines externen elektrischen Feldes 
ebenfalls in analogen Korrelationen zwischen Linienbreite, Phononkopplung bzw. PL-
Intensität und Emissionsenergie resultierte (Abb. 5.8 und Abb. 5.13). Vergleicht man Abb. 
6.3 mit diesen Ergebnissen, so legt dies nahe, dass auch die Korrelationen in der spekt-
ralen Diffusion auf den Einfluss von elektrischen Feldern zurückzuführen ist. Aus der 
Analogie zur Starkverschiebung bei externem Feld kann man ableiten, dass dabei die 
lokale Feldstärke stark variieren muss. Die Ursache für diese Feldänderung ist eine Varia-
tion des Abstandes zwischen Oberflächenladung und Exziton. 
 
In der spektralen Diffusion von runden Nanokristallen wurde eine solche Korrelation 
bisher nicht beobachtet und auch explizit nicht erwartet[14], da eine Verschiebung von 
Oberflächenladungen auf der sphärischen Oberfläche keine Abstandsänderung und damit 
auch keine Änderung der lokalen elektrischen Feldstärke hervorruft. 
Bei Nanostäbchen dagegen wird durch das Aufwachsen einer elongierten CdS-Schale an 
einen runden CdSe-Kern die sphärische Symmetrie der Nanokristalle gebrochen. Es gibt 
eine quasi 1-dimensionale Raumachse, entlang der sich die Oberflächenladungen bewegen 
können. Damit können sie ihren Abstand zum Exziton verändern. Wie im vorherigen 
Kapitel gezeigt, ist das Loch am Ort des CdSe-Kerns lokalisiert. Die Wellenfunktion des 
Elektrons dagegen, die im Wesentlichen die Emissionsenergie und den Wellenfunktions-
überlapp des Nanokristalls definiert (siehe Kapitel 5.1), kann im Nanokristall verschoben 
werden. Daher ist sie extrem sensitiv auf Veränderungen der lokalen elektrischen Felder. 
Sitzt die Oberflächenladung nahe am Kern, induziert sie im Exziton eine hohe lokale 
Feldstärke und damit einen QCSE. Je weiter die Oberflächenladung vom Kern entfernt ist, 
desto schwächer ist deren Einfluss auf die Exzitonenergie. 
 
Zwei Arten von Oberflächenladungsbewegungen 
Im Rahmen dieses Modells kann bei Nanostäbchen nun zum ersten Mal experimentell 
zwischen zwei Arten von Oberflächenladungsbewegungen unterschieden werden. Wie 
bereits in Abschnitt 4.3.3 diskutiert, ist die Linienbreite ebenfalls durch lokale Feld-
änderungen limitiert, jedoch auf einer Zeitskala, die kürzer als die Integrationszeit ist. 
Dieser Mechanismus ist schematisch in Abb. 6.4a skizziert. Ein Oberflächenladungsträger, 
der in der Nähe des CdSe-Kerns sitzt, induziert eine hohe lokale Feldstärke und resultiert 
damit in einer deutlichen Rotverschiebung. Da die Oberflächenladung auch während der 
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Messung räumlich diffundiert, wird über eine Verteilung von Emissionsspektren 
(schwarze Linien) gemittelt, was in der beobachteten Linienbreite (graue Linie) resultiert. 
Sitzt die Ladung dagegen am entgegengesetzten Ende, so erwartet man aufgrund der glei-
chen Oberflächenbeschaffenheit zwar die gleiche räumliche Diffusion während der Integ-
ration. Da die Ladung nun aber insgesamt eine schwächere Feldstärke am Ort des Exzitons 
induziert, wird über eine deutlich kleinere Variation von Emissionsenergien gemittelt. 
Man kann also in Nanostäbchen aufgrund der gebrochenen Symmetrie eine Verschiebung 
des Ladungsträgerschwerpunktes und eine „Oszillation“ der Ladungsträger um einen 
Schwerpunkt unterscheiden. Dies ist die Ursache für die Korrelation zwischen der Linien-
breite und der Emissionsenergie. Die Position der Oberflächenladung bestimmt die elekt-
rische Feldstärke und damit die Rotverschiebung. Die räumliche Oszillation dagegen die 
Linienbreite. 
 
Zunahme der Phononkopplung 
Analog zur Separation der Ladungsträger durch externe Felder (siehe Kapitel 5.2) induzie-
ren auch lokale Felder innerhalb des Nanokristalls ein Dipolmoment. Dessen Größe 
nimmt dabei mit zunehmender Separation, also mit zunehmender Rotverschiebung zu. Das 
interne Feld zwischen den Ladungsträgern führt über eine Gitterverzerrung zu einer ver-
stärkten Anregung von optischen Phononen durch die Fröhlich-Kopplung (siehe Abschnitt 
4.3.2). Man beobachtet daher für höhere Felder, also rotverschobene Spektren, eine Zu-
nahme der Phononkopplung, wie z. B. in Abb. 6.3c zu erkennen. 




























Abb. 6.4: (a) Schematische Darstellung des Zusammenhangs zwischen der lokalen Bewegung von Ober-
flächenladungen und den aufgenommenen Spektren. Durch eine räumliche Bewegung wird eine Starkver-
schiebung induziert. Durch die Integration wird über die einzelnen Spektren (schwarze Linien) gemittelt und 
insgesamt eine größere Linienbreite beobachtet (graue Linien). Dabei hängt die Verbreiterung von der 
Position der Oberflächenladung auf dem Nanokristall ab. (b) Unnormierte Spektren aus Abb. 6.3. Deutlich 
ist die niedrigere Intensität für das rotverschobene Spektrum zu erkennen (c) Schematische Darstellung des 
Zusammenhangs zwischen der Feldstärke und dem Wellenfunktionsüberlapp. 
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Veränderung der strahlenden Rate durch spektrale Diffusion 
Abb. 6.4b zeigt zwei unnormierte Spektren aus Abb. 6.3. Deutlich ist der Zusammenhang 
zwischen Emissionsenergie und Emissionsintensität aus Abb. 6.3d zu erkennen. Bisher 
wurden im Rahmen von Ladungen und Nanokristallen nur Änderungen der nichtstrahlen-
den Rate in geladenen Nanokristallen diskutiert[19]. Durch die Diffusion von Ober-
flächenladungen wird jedoch in erster Linie die strahlende Rate beeinflusst. Schematisch 
ist dieser Zusammenhang in Abb. 6.4c gezeigt. Durch die Separation von Elektron und 
Loch als Folge des lokalen Feldes nimmt der Wellenfunktionsüberlapp ab. Dies resultiert, 
wie bereits im vorherigen Kapitel diskutiert, in einer Reduktion der strahlenden Rate und 
damit in einer Reduktion der Emissionsintensität für die rotverschobenen Spektren. 
 
An dieser Stelle muss angemerkt werden, dass das genaue Potential, welches durch die 
Oberflächenladungen induziert wird, nicht bekannt ist, da die spektrale Dynamik auch von 
einer Veränderung der Anzahl der Oberflächenladungen beeinflusst wird. Die Coulombe-
nergie zweier 1 nm separierter Elektronen in einem Material mit dielektrischer Konstante 
ε = 10 beträgt jedoch schon 150 meV. Selbst wenn man eine zusätzliche Abschirmung der 
Ladungsträger annimmt, macht dies die Akkumulation einer großen Anzahl an Ladungs-
trägern unwahrscheinlich. Dies ist in Übereinstimmung mit vorherigen Abschätzun-
gen[137]. Auch wenn es nicht möglich ist, Ladungsträgeranzahl und deren Abstand zum 
Exziton getrennt zu untersuchen, zeigt die Korrelation dennoch eine Veränderung der 
Oberflächenladungsträgerdichte. 
 
6.1.3 Dynamik der Bewegung von Oberflächenladungen 
 
Die vorherigen Betrachtungen haben gezeigt, dass die spektrale Diffusion bei Nanostäb-
chen qualitativ unterschiedlich zu sphärischen Nanokristallen ist. Die 1-dimensionale 
Struktur definiert eine Achse für Oberflächenladungsdiffusion. Dies ermöglicht erstmals, 
die Bewegung des Schwerpunkts der Oberflächenladungen von der räumlichen Oszillation 
der Oberflächenladungsverteilung zu unterscheiden. 
Die bisher untersuchten Größen wie spektrale Rotverschiebung, Linienbreite, Intensität 
und Phononkopplung sind effektiv statischer Natur. Aufgrund der Mittelwertbildung in 
der Zeitdomäne enthalten sie keine Informationen mehr über die zeitliche Dynamik. Diese 
kann jedoch durch die Statistik der spektralen Verschiebung zwischen zwei aufeinander 
folgenden Spektren untersucht werden. 
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Statistik der spektralen Diffusion 
Wie bereits zu Beginn des Kapitels diskutiert, kann prinzipiell zwischen zwei Arten von 
spektraler Diffusion unterschieden werden: zum einen die kontinuierliche Veränderung 
der Emissionsenergie mit einer konstanten Emissionsintensität, im Folgenden kontinuier-
liche spektrale Diffusion genannt, und zum anderen die sprunghafte Veränderung der 
Emissionsenergie, die meist mit einer signifikanten Unterbrechung der Emissionsintensität 
einhergehen, im Folgenden spektraler Sprung genannt[104]. 
 
Betrachtet man die Emissionsenergie direkt aufeinander folgender Spektren, so ergibt sich 
die Energieverschiebung zu ΔE=EPeak, i – EPeak, i+1. Für den Fall der spektralen Sprünge gilt 
dagegen ΔE=EPeak, i – EPeak, i+τ, wobei τ die Dauer der Emissionsunterbrechung ist. 
Abb. 6.5 zeigt die Histogramme dieser Energieverschiebungen für den Nanokristall aus 
Abb. 6.2d. Dabei wurden etwa 800 Ereignisse ohne Emissionsunterbrechung und etwa 90 
spektrale Sprünge beobachtet. Die durchschnittliche Unterbrechung hatte eine Dauer von 
etwa 2 s. Dies zeigt, dass die PL-Emission einzelner Nanostäbchen zeitlich sehr stabil ist 
und nur von, mit der Emissionszeit verglichen, kurzen Auszeiten unterbrochen wird. 
Für die kontinuierliche spektrale Diffusion ergibt sich eine Halbwertsbreite des 
Histogramms von etwa 1,5 meV. Das entspricht 7 % der gesamten Schwankungsbreite der 
Emissionsenergie von etwa 20 meV. Zwischen aufeinander folgenden Spektren treten 
nahezu keine Ereignisse mit einer Energieverschiebung größer als 3 meV auf. Dabei ist zu 
beachten, dass die zeitliche Auflösung auf 1 s beschränkt ist. Auszeiten der Emission 
durch Emissionsunterbrechungen durch kürzere Unterbrechungen werden nicht als solche 
erkannt und daher auch dem Histogramm der kontinuierlichen Diffusion zugeordnet. Bei 
den spektralen Sprüngen beobachtet man eine deutlich größere Halbwertbreite von 
3,3 meV (Abb. 6.5b, man beachte die gleiche Energieskala). Ein signifikanter Anteil der 
energetischen Verschiebungen ist dabei größer als 5 meV. 
Beide Verteilungen sind im Rahmen der statistischen Schwankungen symmetrisch und es 
treten keine bevorzugten Energiesprünge auf. Die Nebenbilder in Abb. 6.5 zeigen eine 
Analyse der Verteilungsform in einer logarithmischen Darstellung. Bei der kontinuierli-
chen spektralen Diffusion wird die Verteilung weder durch eine Gaußfunktion (grüne 
Linie) noch durch eine Lorenzfunktion (rote Linie) korrekt beschrieben. Bei den spektra-
len Sprüngen macht die geringe Anzahl an Ereignissen eine Zuordnung der Kurvenform 
schwierig. Da jedoch ein signifikanter Anteil der Sprünge in den höher- bzw. niederener-
getischen Flanken der Verteilung beobachtet werden kann, wird das Histogramm besser 
durch eine Lorenzkurve beschrieben. 
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Die signifikanten Unterschiede in der Verteilungsbreite zwischen kontinuierlicher spekt-
raler Diffusion und spektralen Sprüngen sind in Übereinstimmungen mit den Beobach-
tungen von Neuhauser et al. an sphärischen Nanokristallen[104]. Nach einer Unterbrechung 
der Emission durch ein Ionisationsereignis ändert sich nach dem anschließenden Neutrali-
sationsereignis die Verteilung von Oberflächenladungen und damit das lokale Feld deut-
lich stärker, als während der kontinuierlichen Emission. Bei den spektralen Sprüngen in 
Abb. 6.5b werden Verschiebungen von bis 17 meV beobachtet. Dies entspricht der gesam-
ten Breite der energetischen Verschiebung (siehe Abb. 6.2d). Daher ist davon auszugehen, 
dass es Ionisationsprozesse gibt, bei denen Ladungsträger an einem Ende des Na-
nokristalls in einen Oberflächenzustand lokalisieren und der Nanokristall anschließend 
durch einen Ladungsträger vom anderen Ende neutralisiert wird. 
Die Symmetrie beider Verteilungen und die Tatsache, dass es keine bevorzugten Energie-
sprünge gibt, lassen auf eine kontinuierliche Verteilung der Position von Oberflächen-
ladungen schließen. Dies ist in Übereinstimmung mit älteren Untersuchungen zu Fallen-





































    
 
 
Abb. 6.5: Histogramm der Veränderung der Emissionsenergie aufeinander folgender Spektren für die 
kontinuierliche spektrale Diffusion (a) und für spektrale Sprünge (b). Die Daten entstammen der spektralen 
Diffusion von Partikel (d) in Abb. 6.2 und teilen sich 800:90 in spektrale Diffusion und spektrale Sprünge 
auf. Die durchgezogenen Linien entsprechen der Kurvenanpassung einer Gaußkurve (grün) oder Lorenz-
kurve (rot). Die Nebenbilder zeigen die entsprechenden Daten noch mal in logarithmischer Darstellung. 
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Räumliche Position von Oberflächenladungen auf dem Nanostäbchen 
Fasst man die bisherigen Ergebnisse zusammen, so kann man festhalten, dass die Bewe-
gung von Oberflächenladungen kontinuierlich auf der gesamten Oberfläche des Nano-
kristalls stattfindet. Ladungsträger, die sich in der Nähe des Kerns bewegen, induzieren 
aufgrund ihres höheren Felds auch stärkere spektrale Verschiebungen. Da die räumliche 
Bewegung der Oberflächenladungen aufgrund der chemisch homogenen Oberfläche ent-
lang der Längsachse unabhängig vom Abstand zum emittierenden CdSe-Kern sein sollte, 
erwartet man aber auch, dass Ladungen, die sich in der Nähe des Kerns bewegen, eine 
größere Stark Verschiebung induzieren, als Ladungsträger, die sich um die gleiche Strecke 
am entfernten Ende des Nanostäbchens verschieben. Dies folgt wiederum aus der quadra-
tischen Feldabhängigkeit des QCSE. 
Um diesen Zusammenhang experimentell zu bestätigen, wurde die spektrale Diffusion in 
Abhängigkeit von der Emissionsenergie, welche ein Maß für die Position der Oberflä-
chenladung auf dem Nanokristall ist, ausgewertet. Abb. 6.6a zeigt eine Aufteilung der 
Korrelation zwischen Linienbreite und Emissionsenergie in 3 äquidistante Energiebereiche 
von jeweils 4,7 meV. Bereich 1 hat die stärkste Rotverschiebung und damit auch die 
höchste lokale Feldstärke. In diesem Bereich sind sich Exziton und Oberflächenladung 
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Abb. 6.6: Unterteilung des Histogramms für kontinuierliche spektrale Diffusion in drei energetische Be-
reiche von jeweils 4,7 meV Breite. (a) Korrelation zwischen Linienbreite und Emissionsenergie aus Abb. 
6.2f. (b) Aufteilung der Verteilung der kontinuierlichen Spektralen Diffusion nach den drei Teilbereichen 
aus (a). Die durchgezogenen Linien entsprechen den Anpassungen von Gaußkurven. Die Nebenbilder 
zeigen schematisch die Position der Oberflächenladungen. 
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sehr nahe, im Bereich 3 dagegen ist die Emissionsenergie höher und die Linienbreite 
schmaler, was einem größeren Abstand zwischen Ladung und Exziton entspricht. Abb. 
6.6b zeigt die spektrale Diffusion für jeden der drei Teilbereiche. Die Anzahl an Ereignis-
sen in den einzelnen Bereichen ist unterschiedlich groß (100, 180 und 430 Ereignisse in 
Bereich 1, 2 und 3), weswegen die Histogramme zur besseren Vergleichbarkeit auf die 
jeweilige Gesamtanzahl normiert sind. 
Deutlich zeigt sich eine Abnahme der Verteilungsbreite mit einer Zunahme der Emissi-
onsenergie. Im Bereich 1 beträgt die mittlere spektrale Verschiebung 2,9 meV, im Be-
reich 2 beträgt sie 1,7 meV und im Bereich 3 hat sie auf 1,4 meV abgenommen. Bewe-
gungen des Ladungsschwerpunktes in der Nähe des Kerns (Bereich 1) führen also in der 
Tat zu einer Verstärkung der spektralen Diffusion im Vergleich zu Oberflächenladungen, 
die sich in größerer Entfernung vom Exziton bewegen (Bereich 3). In allen drei Teil-
bereichen sind wiederum keine Substrukturen in Form von ausgezeichneten Energie-
niveaus oder asymmetrischen Verteilungen beobachtbar. Daraus folgt auch auf kleineren 
Bereichen des Nanokristalls eine gleichmäßige Verteilung der Defektzustände. 
 
Abb. 6.7 zeigt das Histogramm für Bereich 3 der kontinuierlichen spektralen Diffusion in 
vergrößerter und logarithmischer Darstellung. Passt man an diese Daten wiederum eine 
Lorenz- oder Gaußkurve an, so zeigt sich, dass diese Daten eindeutig durch eine Gauß-
verteilung beschrieben werden können. Die Bewegung der Oberflächenladungen kann also 
als rein statistisch zufälliges Springen zwischen verschiedenen Defektzuständen ver-
standen werden. Diese Analyse zeigt, dass die ΔE Verteilung über den gesamten Energie-
bereich in Abb. 6.5a also als eine 
Summe von unterschiedlichen Gauß-
verteilungen zu sehen ist, deren 
Breite von der spektralen Energie 
und damit von der Position des La-
dungsträgers auf der Oberfläche 
abhängt. Damit wird klar, weswegen 
die Verteilung als Ganzes nicht exakt 
durch eine Gaußverteilung beschrie-
ben wird. 
Die Wahl von genau 3 Unter-
teilungen für den konkreten Nano-
kristall ist willkürlich und eher durch 
die Anzahl an Messdaten bestimmt. 










Abb. 6.7: Logarithmische Darstellung der  Vertei-
lung der spektralen Diffusion für die höherenergeti-
schen Spektren in Abb. 6.6a. Die durchgezogenen 
Linien entsprechen der Anpassung einer Gauß- 
(grün) bzw. Lorenzkurve (rot). 
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Man erwartet eine kontinuierliche Abnahme der Breite der spektralen Diffusion beim 
Übergang von der hochenergetischen zur niederenergetischen Emission. 
 
Damit lassen sich also kontinuierliche Verschiebungen der Emissionsenergie durch eine 
Gaußverteilung beschreiben, deren Breite von der Position der Oberflächenladung auf 
dem Nanostäbchen abhängt. Findet jedoch aufgrund eines Ionisationsereignisses eine 
größere Umorientierung der Oberflächenladung statt, so entspricht die Verteilung der 
Energiesprünge einer Lorenzkurve. Ähnliches konnte auch bei π-konjugierten Polymeren 
beobachtet werden, wo ebenfalls eine geringfügige Änderung der Emissionsenergie durch 
gaußverteilte Energiesprünge beschrieben wird und eine starke Veränderung der Emission 
mit einer Lorenzverteilung der Energiesprünge einhergeht[139]. 
 
6.2 Temperatur- und Intensitätsabhängigkeit der spektralen 
Diffusion 
Im vorherigen Abschnitt konnte gezeigt werden, dass man in Nanostäbchen bei tiefen 
Temperaturen die Schwerpunktsbewegung von Oberflächenladungen beobachten kann. Es 
stellt sich heraus, dass die diesem Effekt zugrunde liegende Korrelation zwischen Linien-
breite und Emissionsenergie auch noch bei Raumtemperatur besteht und somit Nano-
kristalle auch als lokale Ladungssensoren bei Raumtemperatur fungieren[140]. 
 
6.2.1 Temperaturabhängigkeit der Korrelation 
Abb. 6.8 zeigt den zeitlichen Verlauf der PL-Emission von drei Nanokristallen bei 5 K, 
50 K und 300 K. Damit die unterschiedlichen Temperaturen vergleichbar sind, wurden 
alle Spektren mit einer Integrationszeit von 1 s aufgenommen. Bei allen Temperaturen 
beobachtet man spektrale Diffusion, die zu 300 K hin von einer zunehmenden Fluktuation 
in der Emissionsintensität begleitet ist. Die Linienbreite nimmt signifikant mit der Tempe-
ratur zu. 
 
Trotz des abnehmenden Signal-zu-Rauschverhältnisses ist es möglich, Emissionsmaxi-
mum und Linienbreite auch noch bei 300 K aus den Spektren zu bestimmen. Abb. 6.9a 
zeigt jeweils zwei einzelne Spektren eines Nanostäbchens bei verschiedenen Tempe-
raturen. Bei 5 K und 50 K erkennt man die um 27 meV rotverschobene Phononbande. Bei 
Raumtemperatur ist dies aufgrund der großen Linienbreite nicht mehr möglich. Vergleicht 
man jeweils die Linienbreite der zwei Spektren, so zeigt sich auch bei höheren Tempe-
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raturen trotz der Zunahme der einzel-
nen Linienbreiten mit der Temperatur 
um etwa einen Faktor 60 noch immer 
eine breitere Emissionslinie für das 
rotverschobene Spektrum. Besonders 
deutlich wird dies, wenn man die 
Linienbreite gegen die Emis-
sionsenergie aufträgt (Abb. 6.9b). 
Dabei wird wiederum zwischen den 
Rohdaten (offene Quadrate), den nach 
zeitlich konstanter Emission gefilter-
ten Daten (geschlossene Quadrate) 
und den gemittelten Daten (rote 
Quadrate) unterschieden. Bei 5 K und 
auch bei 50 K ist wieder die konische 
Form der Streuung der Korrelation zu 
erkennen. Bei 300 K ist dies aufgrund 
der geringen Anzahl an Messdaten nicht möglich. 
 
Abb. 6.9c fasst die Korrelation zwischen Linienbreite und Rotverschiebung für die 
verschiedenen Temperaturen und für jeweils 5 Nanokristalle mit insgesamt mehr als 7000 
Spektren zusammen. Dazu werden nur die gemittelten Messdaten gezeigt. Da die Nano-
kristalle aufgrund der inhomogenen Verbreiterung an unterschiedlichen spektralen Posi-
tionen emittieren, wird nur die relative Verschiebung zum höhstenergetischsten Spektrum 
aufgetragen. 
Hier erkennt man den universellen Charakter der Korrelation. Dies ist umso erstaunlicher, 
wenn man beachtet, dass die absolute Linienbreite von 5 K zu Raumtemperatur um fast 
zwei Größenordnungen zunimmt, wohingegen der energetische Bereich der spektralen 
Diffusion mit etwa 30 meV bis 40 meV nahezu unverändert bleibt. 
 
Diese unterschiedliche Skalierung von Emissionsenergie und Linienbreite ist in Über-
einstimmung mit dem Modell der Bewegung von Oberflächenladungen entlang der 1-
dimensionalen CdS-Schale. Die Emissionsenergie wird durch die maximale Veränderung 
der elektrischen Feldstärke und damit durch den maximalen und den minimalen Abstand 
des Ladungsträgerschwerpunktes vom Exziton bestimmt. Dieser ist allein durch die Geo-

































Abb. 6.8: Spektrale Diffusion von einzelnen Nano-
stäbchen bei 5 K, 50 K und 300 K in Falschfarben-
darstellung. Die Integrationszeit für ein einzelnes 
Spektrum betrug 1 s. 
Kapitel 6: Beobachtung der Diffusion von Oberflächenladungen auf der Nanometerskala  
 114
Seite von der räumlichen Oszillation der Oberflächenladungsdichte um dessen Schwer-
punkt bestimmt. Diese Bewegung wiederum, die einem Transfer der Oberflächenladungen 
von einem Defektzustand zu einem anderen entspricht, ist ein energetisch aktivierter Pro-
zess, der auch durch thermische Energie induziert wird[101]. Dies erklärt die Temperatur-
abhängigkeit. 
 
Phononverbreiterung bei Raumtemperatur 
Aufgrund obiger Überlegungen ist es auf den ersten Blick überraschend, dass die Linien-
breite bei Raumtemperatur mit etwa 100 meV breiter ist als der Bereich der spektralen 
Diffusion von 40 meV. Selbst wenn die räumliche Diffusion so stark wäre, dass sich die 
Oberflächenladungen während der Integrationszeit entlang der gesamten Achse bewegten, 
würde man maximal eine spektrale Verbreiterung von der Größenordnung der spektralen 



















































































Abb. 6.9: Spektrale Diffusion bei 5 K, 50 K und 300 K. (a) zeigt jeweils zwei Beispielspektren aus Abb. 6.8. 
(b) Spektrale Korrelation zwischen Emissionsenergie und Linienbreite. Es sind jeweils die Rohdaten (offene 
Quadrate), nach zeitlicher Stabilität gefilterte Daten (geschlossene Quadrate) und die gemittelten Daten (rote 
Quadrate) aufgetragen. (c) Zusammenfassung der spektralen Diffusion von jeweils 5 Nanokristallen. Auf-
grund der leicht unterschiedlichen Emissionsenergie (inhomogene Verbreiterung) ist jeweils nur die relative 
Rotverschiebung zum jeweils höchstenergetischen Spektrum aufgetragen. 
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Diffusion erwarten. Dementsprechend muss es bei Raumtemperatur einen zweiten Beitrag 
zur Linienbreite geben, der nicht durch spektrale Diffusion hervorgerufen wird, sondern 
durch eine Streuung des Exzitons an akustischen und optischen Phononen[141,142].  
Während bei tiefen Temperaturen die Linienbreite durch spektrale Diffusion dominiert 
wird und daher deutlich breiter ist, als man es alleine von Dephasierungsprozessen erwar-
ten würde[91,92] (siehe auch Abschnitt 4.3.3), beobachtet man bei Raumtemperatur auch 
eine Linienverbreiterung durch Dephasierungsprozesse, sowohl durch Streuung an opti-
schen wie auch akustischen Phononen. Aus Photonecho-Experimenten konnte für sphäri-
sche Nanokristalle bei Raumtemperatur eine Dephasierungszeit von etwa 5 fs bestimmt 
werden[8], was einer homogenen Linienbreite von etwa 60 meV entspricht. Dies stimmt 
gut mit den hier beobachteten Breiten überein und legt nahe, dass die schmalsten Linien-
breiten von 50 meV Breite durch Streuprozesse und damit durch rasche elektronische 
Dephasierung bestimmt werden. 
Bei Raumtemperatur setzt sich die Linienbreite also aus zwei Komponenten zusammen. 
Zum einen eine dephasierungsbedingte, intrinsische Linienbreite des strahlenden Zerfalls 
des Exzitons und zum zweiten durch die spektrale Diffusion aufgrund von Oberflächenla-
dungsbewegungen. 
 
6.2.2 Mechanismen der Diffusion von Oberflächenladungen 
Im letzten Abschnitt wurde gezeigt, dass die Bewegung von Oberflächenladungen auch 
noch bei Raumtemperatur beobachtbar ist. Die Bewegung kann durch zwei Energiequellen 
induziert werden, zum einen durch die thermische Energie und zum anderen durch die 
überschüssige Photonenergie der nichtresonanten Anregung. Bei einer Anregewellenlänge 
von 457,9 nm und der typischen Emissionsenergie von etwa 600 nm entspricht dies unge-
fähr 0,6 eV pro optischer Anregung. Um den Einfluss dieser beiden Energien auf die 
spektrale Diffusion zu unterscheiden, werden im Folgenden zum einen die Anregeleistung 
und zum anderen die Temperatur variiert. 
 
Temperaturabhängigkeit der spektralen Dynamik 
Abb. 6.10 zeigt die Temperaturabhängigkeit der spektralen Diffusion. Dazu wird analog 
zu Abb. 6.5 wiederum die Verteilung der Energiedifferenz aufeinander folgenden Spekt-
ren für drei unterschiedliche Temperaturen aufgetragen, wobei zwischen kontinuierlicher 
spektraler Diffusion (Abb. 6.10a) und spektralen Sprüngen (Abb. 6.10b) unterschieden 
wird. Abb. 6.10c zeigt eine Zusammenfassung der Histogrammbreiten. Um eine bessere 
Statistik zu erhalten sind die Histogramme von jeweils mehr als 15 Nanokristallen zu-
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sammengefasst. Die Breite der Verteilungen stimmen bei 5 K gut mit den Beobachtungen 
an einem einzelnen Nanokristall überein (vgl. Abb. 6.5), was auf einen universellen 
Charakter des Diffusionsmechanismus schließen lässt. Beim Übergang von 5 K auf 50 K, 
also einer Größenordnung Änderung in der thermischen Energie, bleibt die Breite der 
Verteilung der kontinuierlichen spektralen Diffusion unverändert und auch die 
Histogrammbreite der spektralen Sprünge nimmt nur um etwa 20 % zu. Obwohl die ther-
mische Energie zwischen 5 K und 300 K um einen Faktor von 60 zunimmt erhöhen sich 
beide Histogrammbreiten nur etwa um einen Faktor 4. 
 
Intensitätsabhängigkeit der spektralen Dynamik 
Abb. 6.11 zeigt die zur Temperaturabhängigkeit analoge Darstellung des Einflusses der 
Anregeintensität. Es sind die Histogramme für vier unterschiedliche Anregedichten ge-
zeigt, wiederum jeweils nach kontinuierlicher Diffusion und diskreten Sprüngen unter-
schieden. Die Halbwertsbreiten der Verteilung sind in Abb. 6.11c zusammengefasst. Um 
vergleichbare Ergebnisse zu erzielen, wurde bei allen Messungen die Integrationszeit 
konstant gehalten. Dies schränkt den dynamischen Bereich in der Anregedichte zwischen 
15 W/cm2 und 170 W/cm² ein. Für die kontinuierliche spektrale Diffusion beobachtet man 
eine lineare Abhängigkeit der Linienbreite von der Anregedichte, wohingegen die spekt-
ralen Sprünge ein stark sublineares Verhalten zeigen, welches gut durch eine I  
Abhängigkeit beschrieben werden kann. 
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Abb. 6.10: Abhängigkeit der spektralen Dynamik 
von der Temperatur. Histogramme über die konti-
nuierliche spektrale Diffusion (a) und diskrete 
spektrale Sprünge (b). (c) Breite der Histogramm-
verteilung über der Temperatur für die kontinu-
ierliche spektrale Diffusion (schwarze Quadrate) und 
die diskreten Sprünge (rote Kreise). 
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Obwohl die Intensität nur um eine Größenordnung zunimmt, steigt die Verteilungsbreite 
der spektralen Sprünge von 1,8 meV auf etwa 5,4 meV, also um einen Faktor 3. Ver-
gleicht man diese Zunahme mit der Veränderung aufgrund der Erhöhung der thermischen 
Energie von 5 K auf 50 K in derselben Größenordnung, so kann man sagen, dass photoin-
duzierte Prozesse einen deutlich stärkeren Einfluss auf die spektrale Diffusion haben als 
thermische Prozesse. Dies ist in Übereinstimmung mit vorherigen Experimenten an sphä-
rischen Nanokristallen, in denen eine thermisch aktivierte und Photon induzierte spektrale 
Diffusion beobachtet wurde[101]. 
 



























Anregedichte (W/cm²)  
-10 -5 0 5 10 -20 -10 0 10 20





























Abb. 6.11: Abhängigkeit der spektralen Dynamik 
von der Anregeleistung. Histogramme der konti-
nuierliche spektrale Diffusion (a) und der diskreten 
spektralen Sprünge (b). (c) Breite der Histogramm-
verteilung über die Anregungsdichte für die konti-
nuierliche spektrale Diffusion (schwarze Quadrate) 
und die diskreten Sprünge (rote Kreise). Die durch-
gezogenen Linien entsprechen einer wurzelförmigen 
Abhängigkeit (spektrale Sprünge) und einer Geraden 
(kont. spektrale Diffusion). 
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6.3 Oberflächenladungen im erweiterten effektiven Massen-
modell 
Fasst man die Ergebnisse zur spektralen Diffusion zusammen, so versteht man sie in 
einem mikroskopischen Bild, welches durch die Bewegung von Oberflächenladungen 
dominiert wird. Die treibende Kraft für diese Bewegungen ist dabei sowohl optischen, wie 
auch thermischen Ursprungs. Dabei kann zwischen den Ladungsträgern im Exziton und 
den Oberflächenladungsträgern unterschieden werden. Die hohe Quanteneffizienzen zeigt,  
dass die Ladungsträger des Exzitons im Wesentlichen strahlend rekombinieren, also nicht 
an den Oberflächendefekten lokalisieren. 
 Abb. 6.12 zeigt ein schematisches Verständnis der Bewegung und deren Einfluss auf das 
Emissionsspektrum. Die roten Kreise entsprechen der Oberflächenladung. Dabei ist deren 
genaue Art und Verteilung bisher nicht bekannt. Während der Messung der PL-Emission 
oszillieren diese auf der Oberfläche und verändern dabei den Abstand zum Exziton. Diese 
Abstandsänderung resultiert in einer Verschiebung der PL-Emission, was aufgrund der 
Integrationszeit als Linienverbreiterung beobachtet wird. Aufgrund der Zylindersymmetrie 
induziert nur die Bewegung entlang der Längsachse eine effektive Abstandsänderung zum 
Exziton. 
Das lokale elektrische Feld hängt stark von der unbekannten Struktur und Anzahl der 
Oberflächenladungen ab und kann quantitativ im Folgenden nur grob abgeschätzt werden. 
Nimmt man in erster Näherung an, dass es sich bei der Oberflächenladung um ein einzel-




















Abb. 6.12: Schematische Darstellung der Bewegung einer Oberflächenladung entlang der Längsachse eines 
Nanostäbchen. (a) Während der Integrationszeit verändert sich die Position der Oberflächenladung und 
damit das im Exziton induzierte elektrische Feld. (b) Daraus resultiert eine Variation der Emissionsenergie. 
Durch die Mittelung während der Integrationszeit führt dies zu einer Erhöhung der Linienbreite. 
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dell berücksichtigen. Lässt man dieses Elektron nun wie in Abb. 6.12a angedeutet um den 
Nanokristall wandern und variiert dabei den Abstand zur Oberfläche, so ergibt sich eine 
positionsabhängige Exzitonenergie wie in Abb. 6.13a gezeigt. Auf der Abszisse ist auf-
grund der unterschiedlichen Weglängen, je nach Abstand von der Oberfläche, die relative 
Projektion des Elektrons auf die Oberfläche aufgetragen. 0 % entsprechen der Position am 
Kern, 100 % einer Position am gegenüberliegenden Ende. Die gestrichelten Linien zeigen 
den Beginn der Endkappen des Kristalls an. Die rote Linie entspricht der Exzitonenergie 
ohne Oberflächenladungen und man erkennt, dass die Exzitonenergie sich diesem Wert 
annähert, wenn das Elektron am gegenüberliegenden Ende des CdSe-Kerns liegt. Ist das 
Elektron in der Nähe des Kerns, so induziert die hohe Feldstärke eine Rotverschiebung. In 
Übereinstimmung mit den Experimenten, beobachtet man mit zunehmendem Abstand der 
Ladung vom Exziton eine Abnahme der Rotverschiebung. 
 
Im Experiment werden Starkverschiebungen von etwa 40 meV beobachtet (siehe Abb. 
6.9c). In den Rechnungen wird diese Verschiebung von einem Elektron im Abstand von 
etwa 0,5 nm vom Kern erreicht. Diese Abschätzung zeigt, dass das Potential eines einzel-
nen Elektrons in der Lage ist, den beobachteten QCSE quantitativ und qualitativ in der 
richtigen Größe vorherzusagen. Dies ist in Übereinstimmung mit anderen Abschätzungen 
über die Oberflächenladungsdichte auf Nanokristallfacetten[143]. 
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Abb. 6.13: Einfluss der Bewegung 
eines Elektrons entlang der Ober-
fläche des Nanostäbchens. Die 
Abszisse ist in relativen Einheiten 
der Oberflächenposition angegeben. 
0 % entspricht der Position am CdSe-
Kern, 100 % einer Position der 
Oberflächenladung am gegenüber-
liegenden Ende (siehe Skizze). Die 
gestrichelten Linien entsprechen dem 
Übergang der Längsachse in die 
Krümmung der Endkappen. (a) 
Exzitonenergie für verschiedene 
Abstände des Elektrons von der 
Oberfläche. Die rote Linie zeigt die 
Exzitonenergie für ein Nanostäbchen 
ohne Oberflächenladung. (b) 
Wellenfunktionsüberlapp von Elekt-
ron und Loch des Exzitons in Ab-
hängigkeit der Position eines Elekt-
rons an der Oberfläche im Abstand 
von 0,5 nm. 
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Obwohl die Größe der Rotverschiebung richtig angegeben wird, stößt das erweiterte ef-
fektive Massenmodell hier an seine Grenzen. Deutlich wird dies an der Zunahme der 
Exzitonenergie bei einer relativen Position auf der Oberfläche von etwa 35 %. Die 
Ursache dieser Zunahme liegt in der repulsiven Wechselwirkung zwischen der 
Oberflächenladung und dem Elektron des Exzitons. Sitzt die Oberflächenladung an einem 
der beiden Enden des Nanokristalls, so kann die Wellenfunktion des Elektrons des 
Exzitons diesem zusätzlichen Potential an das jeweils andere Ende ausweichen. Dies 
erklärt auch den starken Zusammenhang zwischen dem Wellenfunktionsüberlapp von 
Elektron und Loch und der Position der externen Ladung in Abb. 6.13b. Durch dieses 
Ausweichen wird die Elektron-Elektron Wechselwirkung minimiert. Sitzt die 
Oberflächenladung jedoch etwa in der Mitte des Nanostäbchen, so kann das Elektron nicht 
ausweichen und die repulsive Wechselwirkungsenergie resultiert in einer Blauver-
schiebung, welche im Experiment nicht beobachtet wird. 
Der genaue Verlauf der Kurvenform in Abb. 6.13 hängt jedoch sehr stark von der detail-
lierten Geometrie und Verteilung der Oberflächenladungen ab. Um dieses Problem daher 
von theoretischer Seite besser zu verstehen, wäre eine genaue Kenntnis der Oberflächen-
ladungsdichte nötig. Zudem müsste die Wechselwirkung der externen Ladungen mit dem 
Exziton berücksichtigt werden. Dies erfordert weitere Untersuchungen, bei denen zum 
Beispiel durch ein Rasterkraftmikroskop die Ladungsverteilung in der direkten Umgebung 




In diesem Kapitel konnte gezeigt werden, dass die spektrale Diffusion von Oberflächen-
ladungsträgern erstmals auf der Nanometerskala beobachtbar ist. Vorraussetzung hierfür 
war die elongierte CdS-Schale, entlang der die Oberflächenladung ihren Abstand zum 
Exziton und damit die lokale Feldstärke ändern kann. Diese lokale Feldstärkenänderung 
konnte neben einer Korrelation der Linienbreite und der Emissionsenergie durch eine 
Zunahme der Phononkopplung und einer Abnahme der Emissionsintensität für rotver-
schobene Spektren beobachtet werden. Die Experimente machen es möglich, erstmals in 
der spektralen Diffusion zwei Arten von Bewegungen zu unterscheiden. Zum einen führen 
Oberflächenladungen eine zufällige Bewegung um ihren Ladungsträgerschwerpunkt aus. 
Zum anderen verändert sich der Abstand des Ladungsträgerschwerpunkts zum Exziton. 
Diese Bewegungen können sowohl bei Tieftemperatur, als auch bei Raumtemperatur 
unterschieden werden. Die temperaturabhängige spektrale Dynamik zeigt, dass die Bewe-
gung im Wesentlichen durch die Überschussenergie bei der optischen Anregung der Ex-
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zitonen angetrieben wird, wobei es auch eine thermische Aktivierung beobachtbar ist. Die 
gemessenen Energieverschiebungen können qualitativ mit dem erweiterten effektiven 
Massenmodell durch das Potential einer zusätzlichen Ladung beschrieben werden. Eine 
genaue quantitative Übereinstimmung erfordert jedoch genauere Kenntnisse über die 
Oberflächenladungsverteilung. 
Die Experimente zeigen, dass man durch asymmetrische Nanokristalle zum einen einen 
tieferen Einblick in die Mechanismen der spektralen Diffusion erlangen kann, welche die 
Emission von kolloidalen Nanokristallen stark beeinflusst, und zum anderen aber diese 
Nanokristalle auch als lokale Ladungssensoren auf der Nanometerskala auch noch bei 














Im Rahmen dieser Arbeit wurde die Lichtemission von kolloidalen Halbleiternano-
stäbchen untersucht und manipuliert. Die optischen und optoelektronischen Eigenschaften 
einzelner Nanokristalle wurden in einem Fluoreszenzaufbau analysiert. Ergänzend 
konnten aus Ensemblemessungen der Fluoreszenzlebensdauer und der Quanteneffizienz 
die strahlende und die nichtstrahlende Rate bestimmt werden. Die wesentlichen Ergeb-
nisse dieser Untersuchungen sind im Folgenden kurz zusammengefasst. 
 
In dieser Arbeit konnte gezeigt werden, dass man die Wellenfunktionen von Elektron und 
Loch in kolloidalen Halbleiternanostrukturen zum einen durch eine Variation der Geo-
metrie und zum anderen durch externe elektrische Felder gezielt manipulieren kann. Aus-
gangspunkt dafür war eine neuartige Klasse von asymmetrischen Halbleiternanokristallen, 
die aus einem CdS-Stab bestehen, an dessen Ende ein sphärischer CdSe-Kern sitzt. 
 
Zunächst wurde der Einfluss der Geometrie, insbesondere des Aspektverhältnisses, also 
dem Verhältnis von Länge zu Breite, auf die Emissionseigenschaften untersucht. Durch 
Messungen der strahlenden Rate für unterschiedliche Aspektverhältnisse konnte nach-
gewiesen werden, dass der Wellenfunktionsüberlapp zwischen Elektron und Loch mit 
zunehmendem Aspektverhältnis abnimmt. Durch einen Vergleich dieser Ergebnisse mit 
einem effektiven Massenmodell wurde das Bandschema innerhalb des Nanostäbchens 
bestimmt. Dazu musste das effektive Massenmodell zum einen um die Coulomb-
wechselwirkung erweitert und zum anderen mittels finiter Elemente Methoden auch für 
asymmetrische Geometrien zugänglich gemacht werden. Das Bandschema und die be-
rechneten Wellenfunktionen zeigen in Übereinstimmung mit dem Experiment, dass das 
Elektron über das gesamte Nanostäbchen delokalisiert ist, wohingegen das Loch quasi 0-
dimensional im CdSe-Kern beschränkt ist. Diese unterschiedliche räumliche Aufenthalts-
wahrscheinlichkeit erlaubt es nun erstmals, die strahlende Rate direkt über eine Variation 
des Aspektverhältnisses zu manipulieren. 
 
Um die Emissionseigenschaften auch nach dem Herstellungsprozess, zum Beispiel in 
optischen Bauelementen, zu beeinflussen, wurde die Emission einzelner Nanostäbchen 
unter externen elektrischen Feldern untersucht. Dabei konnte erstmals der Einfluss einer 
asymmetrischen Geometrie und Materialzusammensetzung auf den QCSE in kolloidalen 
Nanokristallen beobachtet werden. Der QCSE hängt von der Orientierung zwischen der 
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Längsachse und dem elektrischen Feld ab. Für eine parallele Anordnung konnte ein im 
Vergleich zu sphärischen Nanokristallen erhöhter und asymmetrischer QCSE mit Ver-
schiebungen der Emissionsenergie um das bis zu 50-fache der Linienbreite beobachtet 
werden. Ist das Feld dagegen orthogonal zur Teilchenachse, so ist der QCSE deutlich 
schwächer ausgeprägt und verläuft symmetrisch. Da durch das Feld die Wellenfunktionen 
von Elektron und Loch zudem räumlich getrennt werden, kann auch die Rekombi-
nationsrate und somit die Emissionsintensität um etwa eine Größenordnung unterdrückt 
werden. 
Durch eine Ergänzung des effektiven Massenmodells um ein externes Potential kann die 
feldabhängige Emissionsverschiebung sowie die Intensitätsmodulation sowohl qualitativ 
wie auch quantitativ verstanden werden. Dies unterstreicht den universellen Charakter des 
in dieser Arbeit verwendeten Modells. 
 
Damit ist es zum ersten Mal gelungen, den QCSE an kolloidalen Nanostäbchen durch ein 
quantenmechanisches Modell unter Berücksichtigung der Coulombwechselwirkung zu 
untersuchen. Der Vergleich zwischen Theorie und Experiment hat einen tiefen Einblick in 
die intrinsischen Eigenschaften solcher Systeme ermöglicht. Es hat sich gezeigt, dass sich 
diese neue Materialklasse aufgrund des erhöhten QCSEs besonders für elektrooptische 
Modulatoren und Schalter eignen könnte. 
 
Die Emissionsenergie einzelner Nanostäbchen wird insbesondere bei höheren Anregungs-
dichten nicht nur durch externe elektrische Felder, sondern auch durch Fluktuationen 
lokaler elektrischer Felder beeinflusst. Ursache hierfür sind Bewegungen von Oberflä-
chenladungen. 
In dieser Arbeit konnte gezeigt werden, dass durch die elongierte CdS-Schale eine 1-
dimensionale Achse für die Aufenthaltswahrscheinlichkeit von Oberflächenladungen 
definiert wird. Bewegungen von Oberflächenladungen entlang dieser Achse resultieren in 
einer Veränderung der lokalen Feldstärke, deren Wirkung erstmals auf fünf verschiedene 
Arten beobachtet werden konnte: erstens resultiert eine Annäherung der Oberflächen-
ladung an das Exziton und die damit verbundene Feldzunahme in einer Rotverschiebung 
der Emission. Zweitens ist diese Rotverschiebung von einer Zunahme der Linienbreite 
begleitet. Drittens erzeugt die lokale Feldveränderung eine Zunahme der Phononkopplung. 
Da lokale Felder ebenfalls den Wellenfunktionsüberlapp der Ladungsträger beeinflussen, 
kann viertens eine Abnahme der Emissionsintensität mit der Rotverschiebung beobachtet 
werden. Betrachtet man fünftens die zeitliche Dynamik der Emissionsenergie, so konnte 
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für Oberflächenladungen in der Nähe des Exzitons eine Zunahme der spektralen Ver-
schiebung zwischen aufeinander folgenden Spektren beobachtet werden. 
Diese fünf Beobachtungen können in einem mikroskopischen Bild der Bewegung von 
Oberflächenladungen verstanden werden, in welchem die Bewegung von Oberflächen-
ladungen in zwei Bereiche eingeteilt werden kann: zum einen führen Oberflächenladungen 
eine zufällige Bewegung um ihren Ladungsträgerschwerpunkt aus. Dies ist die Ursache 
für die beobachteten Linienbreiten in der Einzelpartikelspektroskopie. Zum anderen kann 
sich der Ladungsträgerschwerpunkt in den Nanokristallen verschieben und damit die 
lokale Feldstärke verändern. Dieser Effekt konnte für die Rotverschiebung der Emissions-
energie verantwortlich gemacht werden und wird bei sphärischen Nanokristallen nicht 
beobachtet. 
Die Bewegung von Oberflächenladungen kann sowohl bei 5 K wie auch noch bei Raum-
temperatur beobachtet werden. Somit können die Nanostäbchen als lokale Ladungs-
sensoren mit einer räumlichen Auflösung im Nanometerbereich bei Raumtemperatur 
verwendet werden. 
 
Die Ergebnisse dieser Arbeit zeigen, dass man auch in kolloidalen Nanokristallen, die 
aufgrund ihrer nasschemischen Synthese einen deutlich höheren Grad an Unordnung 
haben als epitaktische oder lithographisch definierte Nanostrukturen, ebenfalls die funda-
mentalen Eigenschaften der Quantenmechanik beobachten und verstehen kann und somit 
die optischen Eigenschaften solcher Systeme gezielt manipulieren kann. Die kontrollierte 
Manipulation zum Beispiel der Exzitonenergie ist eine wesentliche Vorraussetzung für 
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A Erweitertes effektives Massenmodell 
 
In diesem Anhang wird eine Erweiterung der in Kapitel 2.2.2 vorgestellten finiten Ele-
mente Methode diskutiert. Im Folgenden wird bei der Berechnung der Wellenfunktion und 
des Energieeigenzustandes eines Exzitons auch die Coulombwechselwirkung zwischen 
den beiden Ladungsträgern berücksichtigt. 
Obwohl die räumliche Beschränkung der in dieser Arbeit betrachteten Exzitonen im Be-
reich der starken Beschränkung liegt, die kinetische Quantisierungsenergie also stärker ist 
als die Coulombwechselwirkung, konnte Brus[64] zeigen, dass bei sphärischen Nanokristal-
len dieser Größe die Coulombwechselwirkung etwa 20 % der gesamten Exzitonenergie 
ausmacht. Für einen quantitativen Vergleich zwischen Theorie und Experiment kann 
dieser Anteil daher nicht mehr vernachlässigt werden. Ausgehend vom Hamiltonoperator 
kann die Exzitonenergie mittels eines iterativen, selbstkonsistenten Hartree-Ansatzes auch 
unter Berücksichtigung der Coulombwechselwirkung berechnet werden. Die Lösung 
dieses iterativen Ansatzes durch eine finite Elemente Methode ermöglicht die Untersu-
chung von beliebigen Geometrien. Für runde Nanokristalle wurde dieser Algorithmus in 
ähnlicher Weise schon von Lahel und Einevoll verwendet[5,144]. 
 


















22 πεε , (A.1) 
so kann man ihn in Operatoren für das Elektron und das Loch zerlegen, die durch den 
Coulombterm gekoppelt sind. Ist die Coulombwechselwirkung klein relativ zur Quantisie-
rungsenergie, und wird die Wellenfunktion daher im Wesentlichen durch den Potential-
verlauf und die Geometrie bestimmt, so kann man die Coulombanziehung des einen La-
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Das Wechselwirkungspotential effektivheV ,/  ist dabei die Lösung der Poissongleichung, deren 
Ladungsverteilung durch die Aufenthaltswahrscheinlichkeit des entsprechenden 










rmrr Ψ⋅−=−=Δ . (A.4) 
Abb. A.1a zeigt schematisch den Ablauf der iterativen Lösung dieser Gleichungen. Da die 
Wellenfunktion des Lochs aufgrund der stärkeren Lokalisierung im CdSe-Kern durch die 
Coulombwechselwirkung schwächer beeinflusst wird als die Elektronwellenfunktion 
beginnt die Iteration mit Gleichung (A.3) jedoch ohne den Wechselwirkungsterm. Aus 
dieser ungestörten Wellenfunktion des Lochs wird im nächsten Schritt nach Gleichung 
(A.4) das Coulombpotential des Lochs errechnet. Mittels dieses Potentials kann durch 
Gleichung (A.2) die Wellenfunktion des Elektrons berechnet werden. Anschließend folgt 
aus Gleichung (A.4) das Potential des Elektrons, welches in Gleichung (A.3) eingesetzt 
wird. Mit der Berechnung der Lochwellenfunktion ist eine Iteration abgeschlossen und der 
Zyklus beginnt von Vorne. 
Abb. A.1b zeigt die Eigenenergie von Elektron und Loch in Abhängigkeit von der Anzahl 
der Iterationen für einen sphärisches CdSe-Nanokristall mit einem Durchmesser von 2 nm. 
Aufgrund des geringen Einflusses der Wechselwirkung auf die Wellenfunktionsverteilung 
konvergieren die Energiewerte innerhalb von drei Iterationen. 
Dieser Algorithmus wurde in „FemLab 3.1“[68] unter der Verwendung von „MatLab“[69] 
zur Steuerung der Iteration umgesetzt. Für zylindersymmetrische Probleme wurden aus 
Gründen der Rechenzeit Gleichungen (A.2) bis (A.4) in Zylinderkoordinaten transformiert 
(siehe auch Abschnitt 2.2.2). Die MatLab-Skripte finden sich im Anschluss an dieses 
Kapitel in Anhang B. 
hΨ eΨ effektiveV ,effektivhV ,(A.4) (A.2) (A.4)Start (A.3) 0, =effektiveV
(A.3)
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Abb. A.1: (a) Vorgehensweise beim iterative Verfahren zur Lösung des selbstkonsistenten Hartree-Ansatzes. 
(b) Exzitonenergie für Elektron (rot) und Loch (schwarz) in Abhängigkeit der Iterationsanzahl des Hartree-
Verfahrens. 
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Vergleich mit analytischer Lösung 
Um eine Aussage über die Genauigkeit des oben beschriebenen Verfahrens zu bekommen, 
wurde die Exzitonenergie runder CdSe-Nanokristalle berechnet und mit der analytischen 
Lösung nach Brus[64] (Gleichung (2.22)) verglichen. Abb. A.2a zeigt die 
Quantisierungsenergie für die analytische Lösung (durchgezogene Linie) und für den 
iterativen finite Elemente Algorithmus (rote Kreise, 3 Iterationen) bei verschiedenen 
Nanokristallradien. Wie man sieht, liegen beide Kurven übereinander und zeigen qualita-
tiv und quantitativ den gleichen Verlauf. Betrachtet man den relativen Unterschied zwi-
schen der iterativen und der analytischen Lösung (Abb. A.2b), so zeigt sich, dass diese für 
einen Radius zwischen 1 nm und 
5 nm kleiner als 4 % ist. Für einen 
Radius von 2 nm, der dem Durch-
messer des CdSe-Kerns der hier 
verwendeten Kristalle entspricht, ist 
die relative Abweichung etwa 2 %. 
Diese sehr gute qualitative und 
quantitative Übereinstimmung 
beider Modelle zeigt, dass die Cou-
lombwechselwirkung durch den 
iterativen Hartree-Ansatz aus den 
Gleichungen (A.2) bis (A.4) quali-
tativ und quantitativ richtig wieder-
geben wird. Daher wird dieser 
Ansatz im Folgenden auch für 
Geometrien verwendet, die einer 




Numerische Lösung der Wellenfunktion von Nanostäbchen mit CdSe-Kern 
Die Nanostäbchen, die in dieser Arbeit untersucht werden, bestehen aus einem CdSe-Kern 
mit einem Durchmesser von 2 nm, der am Ende eines CdS-Nanostäbchens sitzt (siehe 
Abb. A.3a). Die detaillierte Geometrie ist in Kapitel 0 diskutiert. Für diese Geometrie 
können nun durch den iterativen Hartree-Ansatz die Wellenfunktion und die Energieei-
genwerte  berechnet  werden.   Dabei  wurden  die  in  Tabelle 2.2  angegebenen  Material- 












































Abb. A.2: Vergleich der finite Elemente Rechnung (rote 
Kreise) mit der analytischen Lösung (schwarze Linie) 
nach Brus[64]. (a) Quantisierungsenergie eines sphäri-
schen CdSe-Nanokristalls in Abhängigkeit des Radius 
(b) Relative Abweichung der Lösung des erweiterten ef-
fektiven Massenmodells von der analytischen Lösung. 
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konstanten verwendet. Abb. A.3b zeigt die schematische Bandstruktur für das Leitungs- 
und Valenzband entlang der Längsachse des Nanostäbchens und eine Falschfarbendar-
stellung der sich daraus ergebenden Lösung für die Elektron- und Lochwellenfunktion. In 
Abb. A.3c sieht man die beiden Wellenfunktionen in einem Schnitt entlang der 
Längsachse des Nanostäbchens. Das Loch ist aufgrund des großen Potentialunterschieds 
im Valenzband im CdSe-Kern lokalisiert. Im Gegensatz dazu ist die Wellenfunktion des 
Elektrons über den gesamten Nanokristall verteilt. Der Einfluss der Coulomb-
wechselwirkung kann durch eine Verschiebung des Schwerpunktes der Elektronwellen-
funktion in Richtung des Lochs beobachtet werden. Eine ausführliche Diskussion der 
Ergebnisse des erweiterten effektiven Massenmodels für unterschiedliche Aspektverhält-
nisse, Durchmesser und Bandschemata des Nanostäbchens findet sich in Kapitel 5.1. 
 
Exzitonen im externen elektrischen Feld 
Aufgrund des numerischen Verfahrens ist es sehr einfach, neben einem flachen Band-
schema auch beliebige zusätzliche externe Felder zu berücksichtigen. Dazu werden die 
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Abb. A.3: Berechung der Wellenfunktion durch das erweiterte effektive Massenmodell für Nanostäbchen. 
(a) Die Nanostäbchen bestehen aus einem sphärischen CdSe-Kern (blau) und einer elongierten CdS-Schale 
(gelb). (b) Leitungsband (LB) und Valenzband (VB) entlang eines Schnitts durch die Längsachse mit 3-
dimensionaler Falschfarbendarstellung der Wellenfunktion aus der Lösung des effektiven Massenmodells 
für Elektron und Loch (c) Wellenfunktion von Elektron (rot) und Loch (schwarz) entlang eines Schnitts 
durch die Längsachse des Nanokristalls. 











H rrrh +++∇−= . (A.6) 
Durch das externe Potential können dabei sowohl Ladungen an der Oberfläche (siehe 
Kapitel 6.3), wie auch konstante externe Felder berücksichtigt werden (siehe Kapitel 5.2). 
Für den Fall eines konstanten externen elektrischen Feldes ist das Potential durch  
rFrVextern
rr ⋅=)(  (A.7) 
gegeben, wobei F
r
 dem Feldstärkenvektor entspricht. Ist dieser parallel zur Längsachse, 
kann man weiterhin in Zylinder-
koordinaten rechnen. Für Felder, die 
in einem Winkel zur Längsachse 




In Abb. A.4 sind die Wellenfunktio-
nen ohne elektrisches Feld und für 
ein Feld von +300 kV/cm und 
-300 kV/cm entlang der Längsachse 
verglichen. Es zeigt sich, dass das 
Loch unabhängig vom externen Feld 
im Kern lokalisiert ist. Für das Elekt-
ron dagegen wird die Wellenfunktion 
durch das Feld aufgrund der Deloka-
lisierung über das gesamte Nanostäb-
chen stark verschoben. Eine detail-
lierte Diskussion der Feldabhängig-
keit der Wellenfunktionen findet sich 
in Kapitel 5.2. 
F = 0 kV/cm
F = +300 kV/cm
F = -300 kV/cm
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Abb. A.4: Elektron- (rot) und Lochwellenfunktion 
(schwarz) für unterschiedliche konstante elektrische 
Felder entlang der Längsachse des Nanostäbchens. 
Das Nebenbild zeigt die jeweilige Bandstrukturver-
kippung durch das zusätzliche Feld. 
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B Numerische Algorithmen des erweiterten effektiven 
Massenmodells 
 
Der numerische Algorithmus zur Lösung des erweiterten effektiven Massenmodells wurde 
mittels der finiten Elemente Software „FemLab 3.1“[68] umgesetzt. Da es sich um eine sehr 
komplexe Software handelt, würde eine detaillierte Betrachtung der einzelnen Lösungs-
schritte und der dazu nötigen Befehle den Rahmen dieser Arbeit sprengen. Die verwen-
deten Funktionen sind in der Dokumentation der Software ausführlich erklärt. Im Folgen-
den soll daher nur ein kurzer Überblick über den Algorithmus und das Basisskript, wel-
ches Ausgangspunkt der Berechnungen war, gegeben werden. 
Der Algorithmus setzt das Lösen von 4 Differentialgleichungen (Schrödinger- und Pois-
songleichung jeweils für Elektron und Loch) auf einer gemeinsamen Geometrie voraus. 
Dazu bietet FemLab das so genannte „Multiphysics“-Konzept. Man definiert eine Geo-
metrie und kann anschließend verschiedene Differentialgleichungen mit unterschiedlichen 
Materialkonstanten darauf lösen. Da man nur eine beschränkte Möglichkeit hat, iterative 
Lösungen dieser Gleichungen umzusetzen, wurde die FemLab-Software über ein MatLab-
Skript gesteuert. Dies ermöglicht zudem eine einfache Erweiterung des Modells für kom-
plexere Probleme und das automatische Variieren von Parametern, ohne in FemLab jedes 
Mal „von Hand“ die Parameter umsetzen zu müssen. Dies ist besonders nützlich, wenn 
man bedenkt, dass eine einzelne Berechung mehrere Minuten in Anspruch nehmen kann. 
 
Die im Folgenden diskutierte Routine berechnet die Energieeigenwerte, den Wellen-
funktionsüberlapp und die Wellenfunktionen in 2-dimensionalen Zylinderkoordinaten. 
Dazu wurden die Gleichungen (A.2) bis (A.4), wie bereits in Kapitel 2.2 diskutiert, in 
Zylinderkoordinaten transformiert. Diese Reduktion um eine Dimension beschleunigt die 
Rechnungen maßgeblich. In einer 3-dimensionalen Struktur beträgt die typische Rechen-
zeit etwa 1 bis 5 Minuten, je nach Rechengenauigkeit und Geometrie des Nanostäbchens, 
in 2-dimensionalen Zylinderkoordinaten dagegen nur wenige Sekunden. Durch diesen 
Geschwindigkeitsvorteil konnten auch größere Parameterräume, wie externe Felder oder 
Bandkantenunterschiede, untersucht werden. 
Die Hauptfunktion wurde in einer einzigen MatLab-Funktion implementiert:  
 
[EElec, EHole, Ovl, femE, femH] =  
              BerechneNanostaebchen(Rad, AR, LBOffset, AnzIter) 
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Diese bekommt als Übergabewerte den Radius des CdSe-Kerns (Rad), das Aspektverhält-
nis (AR), den Potentialunterschied im Leitungsband zwischen CdSe und CdS (LBOff-
set) und die Anzahl der Iterationen (AnzIter) für die numerische Berechung. Die 
Antwort der Funktion besteht aus: den Energieeigenwerten des Elektrons (EElec) und 
des Lochs (EHole), dem Wellenfunktionsüberlapp (Ovl) und der vollständigen Lösung 
der Elektron und Lochwellenfunktion in einer FemLab-Struktur (femE, femH). Letztere 
können über eine Schnittstelle von MatLab nach FemLab exportiert und dort graphisch 
oder numerisch weiterverarbeitet werden. 
Innerhalb dieser Hauptfunktion werden 4 Unterfunktionen aufgerufen: 
 
1. MakeGeom 
Erzeugen der 2-dimensionalen Geometrie, auf der die Lösung gesucht wird. 
2. SetzenVonKonstanten 
Festsetzen von Umgebungsvariablen und Materialkonstanten. 
3. SetEquations 
Implementation der Schrödinger- und Poissongleichung, jeweils für Elektron und 
Loch. 
4. LoeseGleichungen 
Iterative Lösung des erweiterten effektiven Massenmodells nach dem Algorithmus 
in Anhang A und Rückgabe der Lösung. 
 
Dieses Skript kann leicht durch Variation der entsprechenden Programmzeilen zum Bei-
spiel um das zusätzliches Potential eines externen Feldes oder auch einer Oberflächen-
ladung erweitert werden. Solche Potentiale können in der Unterfunktion SetEquations 
in der Implementation der Differentialgleichung berücksichtigt werden. 
 
Das Skript zur Berechnung von Energieeigenfunktionen, Wellenfunktionsüberlapp und 
den Wellenfunktionen lautet: 
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function [EElec, EHole, Ovl, femE, femH] = BerechneNanostaebchen(Rad, AR, LBOffset, AnzIter) 
  % BerechneNanostäbchen: Erweitertes effektives Massenmodell (EeMm) 
  % Parameter: Rad:      Radius des CdSe-Kerns 
  %            AR:       Aspektverhältniss des Nanostäbchens 
  %            LBOffset: Leitungsbandoffset    
  %            AnzIter:  Anzahl der Iterationen für das EeMm 
  % Rückgabe:  EElec:    Energieeigenwert Elektron 
  %            EHole:    Energieeigenwert Loch 
  %            Ovl:      Wellenfunktionsüberlapp 
  %            femE:     FemLab-Lösung für das Elektron 
  %            femH:     FemLab-Lösung für das Loch 
 
  global fem       % FemLab Struktur 
  global mitShell  % = 0, falls ohne CdS-Schale um Kern, sonst 1 
  flclear fem      % Löschen einer evt. schon vorhandenen Lösung aus vorherigen Rechnungen 
 
  % Berechnung der Dicke der CdS-Schale um den Kern. Der Skalierungsfaktor 
  % 0.09816 wurde aus TEM-Aufnahmen extrahiert 
  Shell = (AR - 1) * 0.09816;  
  Laenge = Rad*AR*2; 
  BandGapUnterschied = 0.66;      % Unterschied des Bandgaps zwischen CdSe und CdS 
   
   
  MakeGeom(Rad, Rad+Shell, Laenge);           % Zeichnen der Geometrie 
  SetzenVonKonstanten(LBOffset, mitShell);     % Setzen von Materialkonstanten 
  SetEquations;                                % Setzen der Differntialgleichungen 
 
  % Berechne die Lösung 
  [EElec, EHole, Ovl, femE, femH] = LoeseGleichungen(AnzIter);    
end 
 
function MakeGeom(CoreR, ShellR, Laenge) 
  % MakeGeom erzeugt die Geometrie 
  % Parameter: CoreR:  Durchmesser des CdSe-Kerns 
  %            ShellR: Radius der CdS-Schale 
  %            Laenge: Lange des Nanostäbchens 
 
  global fem 
  global mitShell % Speichert, ob es um den Kern eine CdS-Schale gibt 
 
  mitShell = (CoreR == ShellR); 
 
  CdS = DrawHalfRod(ShellR, Laenge); 
  CdSe = DrawHalfCircle(CoreR); 
 
  clear s 
  s.objs={CdS,CdSe}; 
  fem.draw=struct('s',s); 
  fem.geom=geomcsg(fem); 
 
  function Halbkreis = DrawHalfCircle(rad) 
     zwkreis=ellip2(1,1,'base','center','pos',[0,0]); 
     reck=rect2(2,4,'base','corner','pos',[-2,-2]); 
     Halbkreis = geomcomp({zwkreis,reck},'ns',{'zwkreis','reck'},'sf','zwkreis-
reck','edge','none'); 
     Halbkreis = scale(Halbkreis, rad, rad, 0, 0); 
  end 
 
  function g = DrawHalfRod(rad, laeng) 
     g1=rect2(rad,laeng,'base','corner','pos',[0,-rad]); 
     g = fillet(g1,'radii',rad,'point',[2,3]); 
  end 
end 
 
function SetzenVonKonstanten(Bandkante, ohneShell) 
  %SetzenVonKonstanten setzt die Materialkonstanten und Normierungskonstanten 
  % 
  % Parameter: Bandkante:      Bandlückenunterschied zwischen CdSe und CdS 
  %            AR:       Aspektverhältniss des Nanostäbchens 
 
  global fem 
 
  % Initialiseren und Erzeugen des Gitters 
     fem.mesh = meshinit(fem);  
 
  % Setzen der Materialkonstanten  
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     fem.const={'hq','1.054573E-34','me','9.10939E-31','sch_coeff', ... 
                'hq^2/(2*me*1E-18*qe)','Bandgap','0.66','qe','1.6021773E-19','eps0', ... 
                '8.8542E-12','poi_coeff','1E9/eps0','pi','3.141592654','Ey','0'}; 
     clear equ; 
     equ.ind = [1,2]; 
     equ.dim = {'u_elec','u_hole','v_elec','v_hole'}; 
 
     if (ohneShell) 
         equ.expr = {'mElec',{0.13,0.18},'mHole',{0.45,0.7},'VElec', ... 
                    {0, Bandkante},'VHole',{0, 'Bandgap-VElec'},'epsmat',5.8}; 
     else 
         equ.expr = {'mElec',{0.18,0.13},'mHole',{0.7,0.45},  
                     ...'VElec',{Bandkante,0},'VHole',{'Bandgap-VElec',0},'epsmat',5.8}; 
     end 
     fem.equ = equ; 
 
  % Setzen der Normierungsbedingungen 
     fem.expr = {'u_elec_norm','u_elec/sqrt(Int_u_elec)','u_hole_norm',... 
                 'u_hole/sqrt(Int_u_hole)','rho_elec','u_elec_norm^2*qe','rho_hole',…  
                 'u_hole_norm^2*qe','VElec_ges','VElec-v_hole+y*Ey','VHole_ges',… 
                 'VHole-v_elec-y*Ey'}; 
     clear elem 
     elem{1} = struct('elem',{'elcplscalar'},'var',{{'Int_u_elec','Int_u_hole'}},'g',... 
                   {{'1'}},'src',{{{{},{},struct('expr',{{{'2*pi*x*u_elec^2'},... 
                   {'2*pi*x*u_hole^2'}}},'ipoints',{{{'4'},{'4'}}},'ind',{{{'1','2'}}})}}},... 
                    'geomdim',{{{}}},'global',{{'1','2'}}); 




  % SetEquations setzt die Differntialgleichungen und die Randbedingungen 
  % Eine ausführliche Diskussion der einzelnen Parameter würde den Rahmen 
  % dieser Arbeit sprengen. An dieser Stelle sei auf die entsprechende 
  % Dokumentation verwiesen. 
 
  global fem 
  global mitShell 
 
  if mitShell  
      brd = [2,2,1,1,1,1]; 
  else 
      brd = [2,2,2,1,1,1,1,1]; 
  end 
 
  % Application mode 1: Schrödingergleichung für das Elektron 
   clear appl 
   appl.mode.class = 'FlPDEC'; 
   appl.dim = {'u_elec','u_elec_t'}; 
   appl.name = 'SchroedElec'; 
   appl.assignsuffix = '_SchroedElec'; 
   clear bnd 
   bnd.type = {'dir','neu'}; 
   bnd.ind = brd; 
   appl.bnd = bnd; 
   clear equ 
   equ.c = 'x*sch_coeff/mElec'; 
   equ.a = 'x*VElec_ges'; 
   equ.f = 0; 
   equ.da = 'x'; 
   equ.ind = [1,1]; 
   appl.equ = equ; 
   fem.appl{1} = appl; 
 
  % Application mode 2: Schrödingergleichung für das Loch 
   clear appl 
   appl.mode.class = 'FlPDEC'; 
   appl.dim = {'u_hole','u_hole_t'}; 
   appl.name = 'SchroedHole'; 
   appl.assignsuffix = '_SchroedHole'; 
   clear prop 
   prop.weakconstr=struct('value',{'off'},'dim',{{'lm3','lm4'}}); 
   appl.prop = prop; 
   clear bnd 
   bnd.type = {'dir','neu'}; 
   bnd.ind = brd; 
   appl.bnd = bnd; 
   clear equ 
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   equ.c = 'x*sch_coeff/mHole'; 
   equ.a = 'x*VHole_ges'; 
   equ.f = 0; 
   equ.da = 'x'; 
   equ.ind = [1,1]; 
   appl.equ = equ; 
   fem.appl{2} = appl; 
 
  % Application mode 3: Poissongleichung für das Elektron 
   clear appl 
   appl.mode.class = 'FlPDEC'; 
   appl.dim = {'v_elec','v_elec_t'}; 
   appl.name = 'PoiElec'; 
   appl.assignsuffix = '_PoiElec'; 
   clear prop 
   prop.weakconstr=struct('value',{'off'},'dim',{{'lm5','lm6'}}); 
   appl.prop = prop; 
   clear bnd 
   bnd.type = {'dir','neu'}; 
   bnd.ind = brd; 
   appl.bnd = bnd; 
   clear equ 
   equ.c = 'x*epsmat'; 
   equ.f = 'x*rho_elec*poi_coeff'; 
   equ.ind = [1,1]; 
   appl.equ = equ; 
   fem.appl{3} = appl; 
 
  % Application mode 4: Poissongleichung für das Loch 
   clear appl 
   appl.mode.class = 'FlPDEC'; 
   appl.dim = {'v_hole','v_hole_t'}; 
   appl.name = 'PoiHole'; 
   appl.assignsuffix = '_PoiHole'; 
   clear prop 
   prop.weakconstr=struct('value',{'off'},'dim',{{'lm7','lm8'}}); 
   appl.prop = prop; 
   clear bnd 
   bnd.type = {'dir','neu'}; 
   bnd.ind = brd; 
   appl.bnd = bnd; 
   clear equ 
   equ.c = 'x*epsmat'; 
   equ.f = 'x*rho_hole*poi_coeff'; 
   equ.ind = [1,1]; 
   appl.equ = equ; 
   fem.appl{4} = appl; 
   fem.border = 1; 
end 
 
function [EElec, EHole, Ovl, femE, femH] = LoeseGleichungen(AnzIter) 
  % LoeseGleichung Iterieren der erweiterten effektiven Massenmodells 
  % Parameter: AnzIter:  Anzahl der Iterationen für das EeMm 
  % Rückgabe:  EElec:    Energieeigenwert Elektron 
  %            EHole:    Energieeigenwert Loch 
  %            Ovl:      Wellenfunktionsüberlapp 
  %            femE:     FemLab-Lösung für das Elektron 
  %            femH:     FemLab-Lösung für das Loch 
 
  global fem; 
  % Initialiseren 
  SolH = 0;  SolE = 0;  SolHPot = 0;  SolEPot = 0;  
 
  % Verwenden des Multiphysics-Modus 
  fem=multiphysics(fem); 
 
  % Erzeugen des erweitertes Mesh (extended mesh) 
  fem.xmesh=meshextend(fem); 
 
  fem.sol=femeig(fem, 'u', 0, 'solcomp',{'u_hole'}, 'outcomp',{'u_hole'}, ... 
                 'neigs', 1, 'shift', -1); 
  femH = fem; 
  EHole = fem.sol.lambda; 
  SolH = fem.sol.u; 
 
  if (AnzIter > 0) 
      for i = 1:1:AnzIter 
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          % Berechne Potential des Lochs  
             fem.sol=femlin(fem, 'u', femH.sol, 'solcomp',{'v_hole'}, ... 
                          'outcomp', {'v_hole'}); 
             femHPot = fem; 
             SolHPot = fem.sol.u; 
 
          % Berechne Wellenfunktion des Elektrons 
             fem.sol=femeig(fem, 'u', femHPot.sol, 'solcomp',{'u_elec'}, ... 
                        'outcomp', {'u_elec'}, 'neigs', 1, 'shift', -1); 
             femE = fem; 
             EElec = fem.sol.lambda; 
             SolE = fem.sol.u; 
 
          % Berechne Potential des Elektrons 
             fem.sol=femlin(fem, 'u', femE.sol, 'solcomp',{'v_elec'}, ... 
                         'outcomp', {'v_elec'}); 
             femEPot = fem; 
             SolEPot = fem.sol.u; 
     
          % Berechne Wellenfunktion des Lochs; 
             fem.sol=femeig(fem, 'u', femEPot.sol, 'solcomp',{'u_hole'}, ... 
                    'outcomp', {'u_hole'}, 'neigs', 1, 'shift', -1); 
             femH = fem; 
             EHole = fem.sol.lambda; 
             SolH = fem.sol.u; 
      end 
  else 
      % Falls keine Iteration durchgeführt wird die Elektronwellenfunktion 
      % ohne das Potential des Lochs berechnet 
      fem.sol=femeig(fem, 'u', 0, 'solcomp', {'u_elec'}, 'outcomp', ... 
                     {'u_elec'}, 'neigs', 1, 'shift', -1); 
      femE = fem; 
      EElec = fem.sol.lambda; 
      SolE = fem.sol.u; 
  end 
 
  % Berechnung des Wellenfunktionsüberlapps 
      fem = FasseLoesungenZusammen(fem, SolE, SolH, SolEPot, SolHPot, AnzIter); 
 
      IntegriereElec = postint(fem, 'u_elec*u_elec'); 
      IntegriereLoch = postint(fem, 'u_hole*u_hole'); 
      Ovl = postint(fem, 'u_elec*u_hole'); 
      % Normieren, da Elektron und Lochwellenfunktion unnormiert sind. 
      Ovl = Ovl / sqrt(IntegriereElec * IntegriereLoch); 
 
function [fem] = FasseLoesungenZusammen(fem, SolE, SolH, SolEPot, SolHPot, AnzIter) 
  %FasseLoesungenZusammen schreibt alle Lösungen in eine FemLab Struktur  
  % Parameter: fem:     FemLab Struktur in die die Lösung geschrieben wird 
  %            SolE:    Wellenfunktionslösung des Elektrons 
  %            SolH:    Wellenfunktionslösung des Lochs 
  %            SolEPot: Potential des Elektrons  
  %            SolHPot: Potentisl des Lochs 
  %            AnzIter: Anzahl der Iterationen 
  % Rückgabe:  fem:     FemLab Struktur 
 
  anz = length(SolE); 
  for i = 1:1:anz 
    if SolE(i) == 0 
        if SolH(i) ~= 0 
            SolE(i) = SolH(i); 
        else 
            if (AnzIter > 0) 
                if SolHPot(i) ~= 0 
                    SolE(i) = SolHPot(i); 
                else 
                    if SolEPot(i) ~= 0 
                        SolE(i) = SolEPot(i); 
                    end 
                end 
            end 
        end 
    end 
  end 
  fem.sol = femsol(SolE, 'lambda', 0); 
end 
end
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C Verteilungsfunktion der Starkverschiebung bei zufällig 
orientierten Nanostäbchen 
Die Orientierung der Na-
nostäbchen in der Polystyrol-
matrix ist zufällig. Dement-
sprechend variiert auch die 
Orientierung zu einem exter-
nen elektrischen Feld und 
damit die Größe des QCSE 
(siehe Kapitel 5.2). 
Abb. C.1a zeigt ein Nano-
stäbchen (gelb) und einen 
Feldvektor (rot), der unter 
einem Winkel α zur Längs-
achse orientiert ist. Die Wahrscheinlichkeitsfunktion für diese Konfiguration ist propor-
tional zum grünen Ausschnitt der Sphäre. Für eine infinitesimal kleinen Öffnungswinkel 
dα ist diese Fläche wiederum proportional zum Radius dieser Mantelfläche und damit 
dem Sinus des Winkels α. Berücksichtigt man aus Symmetriegründen nur Winkel bis 90° 
so ergibt sich daher die normierte Wahrscheinlichkeitsdichtefunktion zu: 
)sin()( ααα =P . (C.1) 
Die Verschiebung ΔE durch den QCSE ist in erster Näherung proportional zur Projektion 
des elektrischen Feldes auf die Längsachse: 
)cos()( 0 αα EE =Δ , (C.2) 


























α α . (C.3) 
Sie ist also konstant und damit unabhängig von der Starkverschiebung ΔE. Das 
Histogramm der Stärke des QCSE ist also eine stufenförmige Verteilung, wie in Abb. 
C.1b gezeigt. Aus der energetischen Position der Stufe (E0) kann direkt der maximale 


























Abb. C.1: (a) Schematische Zeichnung des Zusammenhangs 
für den Winkel α zwischen elektrischem Feld (roter Pfeil) und 
Nanostäbchenorientierung. Erläuterung siehe Text. (b) Wahr-
scheinlichkeitsverteilung des QCSE unter der Annahme einer 
statistischen Verteilung der Orientierung der Nanostäbchen 
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